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Introduction
Depuis plus de quarante ans, la miniaturisation des composants électroniques est un
fait incontestable, portée par une industrie toujours plus encline à proposer des nouveaux
produits, plus puissants, plus nombreux, avec plus de fonctionnalités, pour répondre à une
o re populaire souvent peu soucieuse des impacts écologiques et énergétiques inhérents à
de telles évolutions. Cette tendance de type top-down était soulignée par les fameuses lois
de Moore, qui n’avaient de lois que le nom puisqu’elles étaient auto-prédicitives au service
d’industriels peu regardants sur la nature des termes employés. Évidemment, cette course
e rainée à la miniaturisation a rencontré, rencontre et va rencontrer de sévères limitations.
Sans rentrer dans les détails, il convient de mentionner les coûts pharaoniques de
construction de toute nouvelle fonderie de composants à chaque génération de nœuds
technologiques qui nécessitent salles blanches, machines et process de plus en plus onéreux.
La rentabilité, dit-on, est alors assurée avec des valeurs de quelques nano-dollars pour une
brique de base qu’est un transistor à e et de champ (MOSFET). Par ailleurs, les procédés
de fabrication deviennent de plus en plus complexes ce qui engendre une augmentation
du coût écologique.
Des solutions alternatives sont bien entendu recherchées pour suppléer à l’usage du
silicium, que ce soit pour réaliser des circuits, des composants, des portes logiques ou
de nouvelles unités de mémoire par exemple. On peut citer pêle-mêle les recherches
qui concernent les nanotubes de carbone [1], le graphène [2, 3, 4], les matériaux bi-
dimensionnels [5, 6], la spintronique et les skyrmions [7, 8], les centres NV dans le carbure
de silicium ou le diamant [9, 10, 11, 12, 13, 14], l’électronique moléculaire [15, 16, 17, 18,
19, 20, 21]... qui ne représentent que quelques branches de la ramification foisonnante de la
nano-électronique. Ces développements passent non seulement par des sauts conceptuels
et théoriques, par des changements paradigmatiques dans la façon d’aborder le calcul au
sens large (approche neuromorphique, quantum computing, nouvelles technologies quan-
tiques...), mais aussi par la recherche de nouveaux matériaux qui permettent de supporter
ces nouvelles approches ou d’optimiser l’existant à travers des solutions alternatives. C’est
dans ce contexte général que se situe ce travail de thèse.
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Il n’est pas usurpé de dire que les avancées en nanoélectronique sont fondées en grande
partie par la découverte de nouveaux matériaux ou tout du moins de nouvelles proprié-
tés de matériaux existants. Ceci donne naissance à de formidables engouements dans la
communauté scientifique : le graphène est probablement l’archétype le plus récent pour
l’électronique comme les pérovskites pour le photovoltaïque [22, 23, 24]. Dans ce dernier
cas, le renouveau s’est produit récemment lorsqu’une équipe a découvert que des rende-
ments de conversion photovoltaïque augmentaient avec des couches de quelques microns
d’épaisseurs [25]. Une classe de matériaux connaît également une forte croissance, à savoir
les III-nitrures, c’est à dire issus de la colonne III du tableau périodique. Parmi ceux-ci,
le nitrure de gallium (GaN) [26, 27] est le fer de lance magnifié par l’attribution du Prix
Nobel de physique en 2014 à I. Akasaki, H. Amano et S. Nakamura pour leurs travaux
pionniers sur la diode électroluminescente bleue à base de GaN [28, 29, 30]. Outre ces
propriétés opto-électroniques, le nitrure de gallium possède aussi de remarquables pro-
priétés pour le domaine de l’électronique de puissance largement comparables à celle du
carbure de silicium [31, 32]. Outre le GaN, le nitrure d’aluminium (AlN) peut s’avérer
un bon candidat et nous reviendrons sur ses caractéristiques très intéressantes dans le
chapitre III puisque de ce matériau constitue la base même de cette thèse. D’ores et déjà,
la propriété la plus importante pour nous est la présence d’un gap de grande taille qui
rend ce matériau isolant. En e et, des e orts sont réalisés dans le but de miniaturiser au
maximum des objets servant au calcul tels que des portes logiques à l’échelle atomique [?].
L’assemblage de plusieurs de ces composants permettrait de miniaturiser des calculateurs
entiers qui, de nos jours, consomment une trop grande quantité d’énergie. Dans la pers-
pective de réalisation de ces composants, de nouvelles générations de surfaces ayant un
caractère isolant doivent être utilisées. Ces dernières ont l’avantage d’éviter les courants
de fuite dans les connexions entre les di érents systèmes et d’éviter les perturbations liées
à la délocalisation des électrons.
Par ailleurs, la surface d’un échantilon d’AlN peut être utilisé pour y déposer des
molécules afin d’être manipulées de façon contrôlée par la pointe d’un microscope à sonde
locale.
Les premières expérimentations de manipulation de molécules uniques ont pu être
conduites grâce à l’apparition du microscope à e et tunnel (STM) sous ultra-vide, la
molécule étant localisée entre une surface métallique et la pointe du STM jouant toutes
deux le rôle d’électrode. De remarquables expériences comme le contrôle de l’état de
charge de la molécule furent alors conduites [33]. Jusqu’à présent, les mesures furent
verticales comme illustré sur la figure .A.a. L’inconvénient de ce dispositif est que les
électrons traversent le film mince d’isolant par e et tunnel et les fuites ne peuvent pas
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être contrôlées. En revanche, il est utile pour réaliser la spectroscopie d’une molécule
unique.
a. b.
Figure .A. a. Mesure verticale en STM. b. Mesure planaire à deux pointes STM. Les échelles
typiques sont spécifiées.
Le dispositif qui nous intéresse impose des mesures dont la propagation du courant
électronique est confinée dans le plan. Pour cela, un isolant dont les dimensions sont de
l’ordre de grandeur de la taille de l’échantillon doit servir de substrat. Les mesures, quant
à elles, s’e ectuent par deux pointes STM au minimum. L’une étant polarisée en tension,
l’autre étant reliée à la masse comme illustré figure .A.b. Un tel système permettrait de
mesurer la conductance de molécules ou de fils atomiques ou encore d’injecter des charges
dans la molécule par l’intermédiaire d’électrodes. L’élaboration d’un tel dispositif requiert
quelques challenges scientifiques :
• l’épaisseur des îlots ne doit pas excéder trois couches atomiques afin de permettre
l’imagerie des objets situés entre deux îlots.
• le métal doit être déposé par épitaxie afin de contrôler l’épaisseur des îlots. Le
choix du métal et du substrat doit remplir les critères pour une croissance 2d. Le
dépôt par la méthode du tampon ne permet pas d’obtenir des îlots d’épaisseur
voulue.
Afin de répondre à ces critères, un projet européen intitulé PAMS Planar Atomic and
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Molecular Scale devices fut lancé en 2014 sous le contrat numéro 610446. Cette thèse est
entièrement financée par ce projet. Ce dernier regroupe plusieurs laboratoires partenaires
européens comme la Finlande, l’Allemagne, l’Espagne, la Suisse, la Pologne et la France.
PAMS vise a mettre en avant les aspects technologiques et scientifiques de la conception et
de la fabrication de composants électroniques œuvrant à des échelles sub-nanométriques.
Les surfaces proposées dans ce projet sont essentiellement le silicium hydrogéné (Si :H),
le germanium hydrogéné (Ge :H), le nitrure d’aluminium (AlN) et la calcite (CaCO3).
Le contrôle atomique et moléculaire sur de tels composants est exécuté par microscopie
à sondes locales. Des techniques d’imagerie et de manipulation par microscopie à e et
tunnel (STM) et par microscopie à force atomique en mode non-contact (nc-AFM) [34, 35]
permettent l’extraction d’hydrogène à partir de surfaces passivées, le contrôle du dopage
local ou encore la synthèse chimique sur surface de fils ou de réseaux moléculaires. Les
premières mesures sur des portes logiques atomiques ou sur une molécule unique pourront
être réalisées par une nouvelle génération de STM à quatre pointes [36].
PAMS développe de nouvelles solutions concernant la connexion entre l’échelle sub-
nanométrique et le monde macroscopique. Le développement de nouvelles générations
d’inter-connexions comme des nanopads bidimensionnels métalliques connectés à des
nano-fils de liaisons pendantes ou de fils moléculaires [37]. L’objectif principal est la
compréhension et l’optimisation des structures électroniques de ces nano-fils ainsi que
le contact entre les di érentes parties du composant. Un dispositif typique est illustré
figure .B.
Figure .B. Schéma illustrant un dispositif incluant les nano-pads métalliques, les connexions
vers le bloc calculatoire est les pointes STM jouant de rôle d’électrodes.
Ce projet adresse des challenges théoriques comme le développement de nouveaux
outils méthodologiques pour la description multi-échelle des structures ainsi que des pro-
priétés électroniques et de transport. Ces outils théoriques nous permettent d’optimiser
le design et la synthèse de portes logiques atomiques ou moléculaires.
Au sein du projet, plusieurs surfaces sont en compétition. Le centre d’élaboration de
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matériaux et d’études structurales (CEMES) étudie la croissance de l’AlN(0001) par épi-
taxie par jet moléculaire (MBE). Ce matériau a la particularité d’être polaire et possède
un grand gap (6,2 eV), et cela lui confère une place de choix dans de nouvelles applica-
tions comme l’ingénierie des gaps de bande pour le design de dispositifs électroniques ou
opto-électroniques. Aussi, le domaine de la synthèse sur surface métallique pourrait être
appliquée sur les îlots métalliques sur un isolant. Un mécanisme tel que la réaction de
Ullmann peut servir à synthétiser des nano-fils moléculaires pouvant faire la connexion
entre le nanopad métallique et le bloc de calcul.
À ce jour, l’AlN n’a pas autant d’applications que GaN, cependant, ses propriétés ther-
miques et électriques pourraient supplanter ce dernier d’ici quelques années. Des appli-
cations dans le domaine de la diode électroluminescente (LED) ou de la cellule solaire
existe déjà à base de GaN [38]. La figure .C.a. montre le schéma et diagramme de bande
en énergie d’un tel dispositif utilisant l’interface n-GaN/(In,Ga)N.
a. b.
Figure .C. Schéma et diagramme de bande de dispositifs utilisant les e ets de polarisation
de charge de nitrures.a. Polarité Ga. b. Polarité N.
Dans ce cas, une polarisation négative est induite à l’interface ce qui produit une
barrière de potentiel pour l’injection d’électrons vers le puits quantique de (In,Ga)N. De
même, l’injection de trous est rendue plus di cile par la présence de charges de pola-
risation positives à l’interface p-GaN/(In-Ga)N. Seules des charges de hautes énergies
sont injectées de préférence vers le puits quantique. À l’inverse, la polarité N dispose de
charges de polarisation qui contribuent au champs de déplétion et aucune barrière n’existe
(figure .C.b.). Cette dernière orientation de la polarisation facilite l’injection de porteurs
dans la région active.
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Le premier chapitre traite des aspects théoriques utilisés durant cette thèse tels que
la structure cristalline de l’AlN, les mécanismes mis en place par le système pour se
stabiliser et la théorie d’un métal déposé sur un isolant.
Le second chapitre introduit les méthodes numériques employées dans cette thèse
telles que la théorie de la fonctionnelle de la densité, les corrections apportées aux calculs
et les méthodes d’évaluation des charges atomiques.
Le troisième chapitre expose les calculs préliminaires sur l’AlN ainsi que les résultats
concernant les reconstruction de l’AlN(0001).
Le quatrième chapitre traite des métaux déposés sur AlN(0001) comme le magné-
sium (Mg), l’argent (Ag) et l’or (Au). Une étude plus approfondie basée sur les résultats
expérimentaux de Au/AlN y est exposé.
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I.1 Propriétés des nitrures
Les exigences en termes de surfaces contrôlées à l’échelle atomique exposées en in-
troduction peuvent être remplies par certaines classes de matériaux. Parmi eux, les arsé-
niures, les oxydes et les nitrures sont des matériaux où l’on trouve des semi-conducteurs
ou des isolants. Dans nos exigences, nous pouvons exclure tous matériaux ayant un gap de
bande inférieur à 3 eV et plus idéalement, ceux pour lesquels des expériences de microsco-
pie par e et tunnel (STM) sont réalisables. Cette dernière condition assure le caractère
isolant du matériau. La classe des arséniures comporte des semi-conducteurs dont la bande
interdite est trop petite. La classe des oxydes s’avère intéressante car elle comporte de
bons isolants de bande, cependant, les surfaces sont di ciles à préparer expérimentale-
ment. Les oxydes peuvent se subdiviser en plusieurs classes :
— Les pérovskites comme CaTiO3, BaTiO3 ou SrTiO3 ont des surfaces di cilement
contrôlables.
— Les amorphes comme Al2O3 ou SiO2 sont d’excellents isolants mais leur surface
est amorphe.
— Les rocksalts comme MgO ou CaO, dont les surfaces sont obtenues par clivages,
sont intéressants par leur facilité de préparation expérimentale et leur caractère
isolant.
— ZnO est un oxyde dont la structure la plus stable est la structure wurtzite. La
surface de cet oxyde peut être contrôlée à l’échelle atomique et son gap de bande
est de 3,3 eV [1].
Ce dernier matériau possède un homologue nitrure qui est le nitrure de gallium (GaN)
dans le sens où ils ont tous deux même structure et même gap. Le nitrure d’aluminium
(AlN) fait l’objet de cette thèse car il a le plus grand gap de bande (6,2 eV) et ses surfaces
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sont contrôlables à l’échelle atomique comme GaN ou ZnO.
La classe de matériau que sont les nitrures est assez apparentée à celle des oxydes de
par le fait qu’un anion (oxygène ou azote) forme un composé avec un métal. Cependant,
la structure électronique de l’anion détermine la structure cristalline préférentielle du
composé. De cette structure cristalline découle des propriétés qui font la distinction entre
les nitrures et les oxydes comme par exemple, la polarité ou les propriétés de surface.
Nous commençons cette partie par une brève description des structures cristallines des
nitrures observées expérimentalement puis nous détaillons la structure wurtzite. Enfin,
nous donnons quelques aspects concernant l’ionicité des liaisons formées dans les nitrures.
I.1.1 Structure cristalline
L’électronégativité de l’azote (‰ = 3.04) étant bien supérieure à celle des métaux,
une structure à caractère ionique contenant un cation métallique est susceptible d’exister.
L’ion nitrure N3≠ peut former des composés avec des espèces issues des éléments s (métaux
alcalins et alcanino-terreux), des métaux de transition ainsi qu’avec les éléments p de la
treizième colonne (terres métalliques) du tableau périodique. Peu de nitrures de métaux
alcalins sont stables, seul le nitrure de lithium (Li3N) l’est. En revanche, plusieurs nitrures
de métaux alcalino-terreux existent sous la forme M3N2 comme Mg3N2, Be3N2, Ca3N2
et Sr3N2. Parmi les espèces p, le nitrure de bore (BN) existe sous plusieurs formes de la
même manière que le carbone qui présente un polymorphisme. Les nitrures métalliques
du groupe III peuvent avoir des structures cristallines multiples : wurtzite (w), zinc blende
(ZB) ou encore rocksalt. Dans la plupart des conditions expérimentales, la structure stable
du point de vue thermodynamique pour AlN, GaN et InN est la structure wurtzite. Les
structures zinc blende pour GaN et InN furent stabilisées par épitaxie de films minces
selon les plans cristallins {0 1 1} sur des substrats cubiques tels que Si, SiC, MgO et
GaAs [2, 3, 4, 5]. Dans le cas des nitrures MN où M est un métal (Al, In ou Ga pour
les nitrures III-V), il existe des plans de symétrie qu’il est important de visualiser afin
de mieux comprendre la croissance sur ces surfaces. La convention d’axe utilisée ici est
donnée figure I.A.
La structure rocksalt de groupe d’espace Fm3m 1 est possible avec AlN, GaN et InN
uniquement à très haute pression. La réduction des dimensions du réseau implique que
l’interaction de Coulomb favorise le caractère ionique du matériau plutôt que sa nature
covalente. La transition de phase rocksalt-wurzite fut observée expérimentallement à 22,9
GPa for AlN, 52,2 GPa pour GaN et 12,1 GPa pour InN [6, 7, 8]. Les nitrures présentant
1. Notation de Hermann-Mauguin
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Figure I.A. Orientation des axes cristallographiques et plans de symétrie de la structure hexagonale
choisie dans cette thèse.
la structure rocksalt ne peuvent être produits par croissance épitaxiale.
La structure zinc blende F43m possède une cellule-unité cubique contenant quatre
éléments du groupe III et quatre atomes d’azote. Le terme "zinc blende" est originaire
des composés du type ZnS se trouvant dans la roche "blende" ou sphalérite cubique. Les
coordonnées internes des atomes sont les mêmes que celles de la structure diamant. Les
deux structures sont constituées de deux sous-réseaux cubiques à faces centrées s’interpé-
nétrant avec un décalage d’un quart de distance de la grande diagonale. Chaque atome
de la structure peut être vu comme le centre d’un tétraèdre dont les coins sont les quatre
plus proches voisins. La séquence d’empilement pour les plans (1 1 1) compacts dans cette
structure est AaBbCc, les lettres capitales et minuscules désignant les deux espèces.
La structure wurtzite possède une maille unité hexagonale de paramètres de maille a
et c. Elle contient six atomes de chaque type et son groupe d’espace est P63mc. Le groupe
ponctuel est 6mm et constitue l’holoédrie 2 du système hexagonal (voir figure I.B.c.).
C’est une interpénétration de deux sous-réseaux hexagonaux compacts (hcp), chacun
ayant un type d’atome. Les deux sous-réseaux sont décalés de 5/8 le long de l’axe c. La
structure wurtzite consiste en une alternance de plans (0001) compacts bi-atomiques de
2. Symétrie maximale d’une structure cristalline.
3. Le quart des éléments de symétrie sont conservés.
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a. b. c.
d.
Figure I.B. a. tétartoédrie 3. b. hémiédrie. c. holoédrie du système hexagonal. L’holoédrie
contient 6 réflexions : 3 plans miroirs perpendiculaires aux directions È21Í consti-
tuant une hémiédrie ainsi que 3 plans miroirs perpendiculaires aux directions
È10Í. L’axe de symétrie 6 est la seconde hémiédrie. L’axe de symétrie 3 contient
un quart de la symétrie hexagonale. d. Décomposition des symétries du groupe
P63mc dont la première symétrie est selon la direction [0 0 1], la deuxième selon
{[1 0 0], [0 1 0], [1 1 0]} et la troisième selon {[1 2 0], [2 1 0], [1 1 0]}.
paires III-N et dont la séquence d’empilement du plan (0001) est AaBbAa comme montré
figure I.C.b. Sur la figure I.C.a., les deux tétraèdres T et T’ sont reliés par symétrie miroir
par l’un des plans {1 1 2 0}m .
La structure wurtzite est décrite par les paramètres de maille a, c et u, ce dernier
étant la plus petite distance métal-azote divisée par c. Les angles ◊ et „ sont les angles
de liaison, b1 et b2 sont les deux types de distances premiers voisins et bÕ1, bÕ2 et bÕ3 sont
les trois types de distances seconds voisins (voir figure I.D.). Le tenseur métrique g dans
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a. b.
Figure I.C. a. Représentation du matériau de coordination tétraédrique en notation de Ram-
sdel. b. Empilement 2H.










la norme dans cette métrique est alors donnée par
Î · Î2H= gdxdxT = a2
A







=Î · Î2‹ ≠a2dx1dx2 ,
où Î · Î‹ désigne la norme dans le système orthogonal. La condition de longueur de liaison
égale est donnée par












+ 14 . (I.1)
b2 désigne la distance plus proche voisin et b1 l’autre distance premier voisin. Les trois
distances second voisin sont
bÕ1 = c(1≠ u), bÕ2 =
Ò









Dans la structure wurtzite idéale décrite par quatre sphères dures en contact, les valeurs
du ratio axial et du paramètre interne sont respectivement c/a =

8/3 = 1,633 et
le paramètre u associé d’après (I.1) est u = 3/8 = 0,375. Dans tous les III-nitrures
wurtzite, le ratio c/a idéal constitue une borne supérieure par rapport à ceux observés
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expérimentalement. Il a été postulé que les composés qui ne respectent pas cette règle sont
plus stables dans la structure zinc blende [9]. Une forte corrélation existe entre le ratio c/a
et le paramètre interne u. Si c/a décroît, u croît de manière à garder les quatre distances
tétraédriques presque constantes à travers une distorsion des angles du tétraèdre. Les
Figure I.D. Schéma des di érentes distances dans la maille wurtzite. Les deux types d’atomes
sont représentés par des cercles blancs et pleins. La couleur des liaisons indique
qu’elles sont situées sur le même plan perpendiculaire à la direction de c. Les
traits en pointillés représentent les deux distances premiers voisins. Les traits
épais représentent les seconds voisins.
angles de liaison ◊ et „ sont donnés par
◊ = ﬁ2 + arccos
SWU

















La di érence principale entre la structure wurtzite et la structure zinc blende réside
dans la séquence d’empilement des plans diatomiques compacts. La projection de la maille
wurtzite selon la direction [0 0 0 1] est donnée par le schéma de la figure I.E. On repère
la position des azotes (N) par rapport aux atomes métalliques (M). Deux positions de M
sont possibles : il peut être situé à b2 = uc = 3c/8 au dessus ou en dessous de N1. En
vert, le métal est situé à ≠uc de l’azote, le matériau est alors défini comme MN(0 0 0 1).
En rouge, il est défini comme MN
!
0 0 0 1
"
. N2 est lui, situé à c/2.
Dans les nitrures, les plans (0 0 0 1)c, (1 1 2 0)a et (1 1 0 0)m ainsi que les directions
associées È0 0 0 1Í, È1 1 2 0Í et È1 1 0 0Í sont d’une grande importance. Pour la croissance, le
plan basal (0 0 0 1) est le plus utilisé. Les deux autres représentent les directions primaires
employées dans la di raction de la réflexion d’électrons de haute énergie (RHEED) [10].
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Figure I.E. Diagramme montrant les sites tetraédriques N1 et N2 de la maille unité. Les sites M sont
occupés par les cations métalliques. Les liaisons dans le plan (1 1 2 0) sont en trait épais.
À gauche, le polytype 2H de la maille wurtzite avec les deux di érentes polarités colorées
en rouge et vert. À droite, le polytype 3C de la maille zinc blende.
Les énergies de cohésion par liaison dans la forme wurtzite sont 2,88 eV (63,5 kcal.mol≠1)
pour AlN, 2,2 eV (48,5 kcal.mol≠1) pour GaN et 1,93 eV (42,5 kcal.mol≠1) pour InN [11].
Des calculs montrent que les di érences en énergie entre les réseaux wurtzite et zinc
blende  Ew≠ZB sont petites [12] :  Ew≠ZB = –18,41 meV/atome pour AlN,  Ew≠ZB =
–11,44 meV/atome pour InN et  Ew≠ZB = –9,88 meV/atome pour GaN. Bien que cette
di érence en énergie soit petite, la phase wurtzite est la plus stable pour les trois nitrures
par rapport à la phase zinc blende.
I.1.2 Ionicité des liaisons
Dans les semi-conducteurs III-V, plusieurs échelles d’ionicité des liaisons anions-cations
existent, ces matériaux sont dits iono-covalents. Lorsque la liaison devient fortement io-
nique, en plus de la description de l’hybridation entre anion et cation, les délocalisa-
tions électroniques de longue portée doivent être traitées. En conséquence, même avec la
meilleure description du volume atomique possible, la charge doit demeurer non-entière
du fait de sa délocalisation partielle, on parle de charge ionique.
La di raction des rayons X nous renseigne sur la structure électronique d’un cristal
mais en aucun cas sur la manière dont la densité électronique est partagée. Il est donc
conceptuellement di cile d’attribuer une valeur bien définie à la charge ionique autant
du point de vue théorique qu’expérimental. La partition de la densité électronique dans
l’espace réel en charge partielle est une question de choix que nous faisons et qui est bien
souvent basée sur des considérations mathématiques.
Pauling proposa en 1960 une définition thermodynamique de l’ionicité d’une liai-
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son [13]. Si l’énergie de formation d’une molécule diatomique AB est EAB, alors la quantité
‘AB = EAB ≠ EAA ≠ EBB2
est une mesure de la di érence des électronégativités (‰A≠‰B) et correspond au transfert
électronique de l’atome le moins électronégatif au plus électronégatif.
(‰A ≠ ‰B)2 = “‘AB,
avec “ un facteur d’échelle qui assure que ‰A et ‰B changent de 0,5 par unité de valence
dans la première colonne du tableau périodique. Le caractère ionique fractionnaire fAB
de la liaison est défini par











et le caractère covalent par gAB = 1 ≠ fAB. Cette formulation fut étendue à la prise en
compte des di érentes liaisons que peuvent avoir un atome de coordination z. Si x est la
valence du cation, l’ionicité s’écrit





En 1970, Phillips proposa une échelle d’ionicité basée sur des données spectrosco-




où Eh est l’énergie ionique associée à la di érence en électronégativité entre cation et
anion, c’est le terme hétéro-polaire. Le terme Ec dépend de la délocalisation des électrons
et est appelé énergie de covalence. Eg est typiquement plus grand que la plus petite di é-
rence entre états remplis et vides et représente la di érence entre les positions moyennes
des bandes de valence et de conduction. Cette énergie est donnée par la valeur de la
constante diélectrique optique ‘Œ et de la fréquence plasma Êp par
Eg =
~ÊpÔ
‘Œ ≠ 1 .
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f est égal à 1 pour une liaison ionique et 0 pour un liaison covalente. Un mappage de
l’ionicité de Philips en terme d’assymétrie de charge fut déduit en 1993 [15].
Cette échelle d’ionicité due à Phillips est la plus popu-
laire. Il existe alors une relation intime entre le facteur
fi et la structure cristallographique. Les structures
tétraédriques telles que les structures zinc-blende et
wurtzite ont une coordination 4 quatre tandis que la
structure rocksalt possède une coordination six. Le
diagramme ci-contre est extrait de l’article de Phil-
lips [14]. Il montre la séparation des structures de co-
ordination quatre et six par rapport aux énergies co-
valentes Eh et ioniques C = Ec déterminées par spec-
troscopie. La ligne droite qui passe par l’origine sépare
exactement les structures de coordination quatre des
coordinations six, elle correspond à Fi = 0,785. Tous
les cristaux ayant des valeurs de fi inférieures à Fi
sont de coordination quatre. Ceux dont les valeurs de
fi sont supérieures à Fi sont de coordination six.
Parmi les structures de coordination quatre, les matériaux wurtzite apparaissent pour une
énergie ionique plus élevée que les matériaux zinc-blende. En revanche, l’énergie covalente
reste identique pour les deux structures. Les matériaux zinc-blende sont le plus souvent
des matériaux iono-covalents tandis que les matériaux wurtzite sont des iono-covalents
fortement ioniques.
I.2 Polarité dans les matériaux
Nous exposons à présent les conséquences du point de vue électrostatique, de la struc-
ture électronique et des propriétés de surface des matériaux présentant une structure
wurtzite.
I.2.1 Instabilité des matériaux polaires
Les semi-conducteurs III-N cristallisent souvent dans la structure wurtzite. Parmi
eux, GaN(0001), AlN(0001) et InN(0001) sont formés par l’alternance de plans chargés
4. Nombre de premiers voisins dans la maille
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positivement et négativement dans la direction normale à la surface. Il en va de même pour
la structure rocksalt orientée (111). Cette spécificité engendre un moment dipolaire non-
nul dans le matériau et ce dernier est dit polaire. Nous avons vu que ces matériaux iono-
covalents présentaient une certaine ionicité. Le cas purement ionique où les contributions
électrostatiques dominent l’énergie totale est un cas limite qui permet de comprendre
qualitativement le comportement des matériaux polaires.
Les modèles ioniques classiques
Tasker a initialement classifié les di érents types de cristaux ioniques [16]. Les deux pre-
miers types ont une faible énergie de surface et une relaxation des ions en surface su t
à leur stabilisation. Le type 1 est neutre avec un nombre de cations et d’anions égaux
dans chaque plan normal. Le type 2 possède des plans chargés mais un moment dipolaire
normal à la surface nul.
Un cristal polaire est défini comme le type 3 dans la classification de Tasker. En e et,
les surfaces de ces cristaux sont chargées et un moment dipolaire non-nul existe dans la
maille en volume. La structure wurtzite est donc fondamentalement polaire tout comme
la structure rocksalt orientée (111).
Nosker et Mark ont étudié analytiquement un film constitué de N bi-couches ayant la
structure wurtzite ou zinc-blende en géométrie cylindrique. Ces systèmes sont instables
en l’absence de charges compensatrices de part et d’autre du film [17]. Le potentiel élec-
trostatique pris en son maximum fut quantifié en fonction des paramètres géométriques










où N est le nombre de disques chargés, c le paramètre de maille colinéaire à la direction
polaire, — le rayon du disque et ‡ la valeur absolue de la charge d’un disque par unité
de surface. L’équation (I.2) diverge lorsque N (épaisseur du cylindre) ou — (rayon du
cylindre) tend vers l’infini.
La divergence
Le théorème de Gauss appliqué à un plan infini chargé est donné par
Ò ·E = 4ﬁ‡,
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dans les unités CGS. ‡ = q/A est la densité de charge de surface A dans le vide et donne
naissance à un potentiel constant ±2ﬁ‡.
La surface de Gauss est un cylindre dont dS0, dS1 et dS2 sont
respectivement les éléments vectoriels de surface infinitésimaux
qui pointent selon la direction normale n aux surfaces S0, S1
et S2 comme indiqué sur la figure ci-contre.
{
E · dS =
{
S1
E1 · dS1 +
{
S2




… (E1(z) · n)A+ (≠E2(≠z) · n)A = 4ﬁ‡A
… (E1 ≠E2) · n = 4ﬁ‡
dS0 = 0 car S0 est confondu avec le plan chargé. Si le milieu est le même sur l’ensemble
du cylindre
[E1 ≠ (≠E1)] · n = 4ﬁ‡.
E =
Y][2ﬁ‡ z > 0≠2ﬁ‡ z < 0
Par extension, le théorème de Gauss appliqué à un condensateur plan infini donne
E = 2ﬁ‡ ≠ 2ﬁ‡ ≠ 2ﬁ‡ ≠ 2ﬁ‡ = ≠4ﬁ‡




Par la suite, l’étude purement électrostatique d’une assemblée de condensateurs plans
dont la distance inter-plan vaut R et la distance entre condensateurs RÕ donne lieu à un
modèle semi-infini de matériau présentant une surface polaire. Chaque paire de plans (ou
condensateur) chargÃ s ajoutée à un matériau polaire additionne au potentiel total un
saut de potentiel ”V = 4ﬁ‡R défini pour une paire de plans comme le montre la figure I.F.
Celui-ci est typiquement de l’ordre de la dizaine de volts et dans la limite thermody-
namique N æŒ, le saut de potentiel défini pour tout le matériau  V = 4ﬁN‡R diverge.
Sachant que le champ électrostatique est nul entre deux double-couches et non-nul à l’in-
térieur, sa moyenne reste proportionnelle au nombre de double-couches E¯ = 2Nﬁ‡. Avec
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Figure I.F. Illustration de la divergence linéaire du potentiel avec l’épaisseur dans un film
polaire. Un plan est noté n où n œ {1, ..., N}.
la puissance de calcul de nos ordinateurs, il est possible de retrouver ce comportement
par une simple sommation dans l’espace direct de l’énergie électrostatique pour un film
de 2H-AlN correspondant au cas — constant dans l’équation (I.2) (figure I.G.).
Figure I.G. Énergie potentielle électrostatique en fonction de z dans un matériau polaire.
Comportement de la divergence de l’énergie à di érentsN dans la maille wurtzite.
La surface est dénotée par des pointillés.
À partir de ce modèle semi-infini simple, nous proposons deux contributions menant
à la stabilisation d’un matériau polaire. L’une est du premier ordre et concerne la distri-
bution de charge en surface. L’autre est du second ordre et concerne le dipôle de surface.
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La compensation : premier ordre
Il a été montré que la divergence de l’énergie électrostatique dans un cristal wurtzite
pouvait être annulée si la charge de surface compensatrice apportée par l’ajout de deux
plans de part et d’autre du film valait ‡s = ±‡4 [17].
La figure ci-contre illustre l’annu-
lation de la divergence de l’éner-
gie électrostatique sur la surface
(en pointillés) d’un matériau polaire
par l’ajout d’atomes chargés négati-
vement sur une face et chargés posi-
tivement sur l’autre face de manière
à ce qu’une charge formelle se po-
sitionne à chaque maille (2 ◊ 2) et
à obtenir deux plans chargés ‡s =
±‡4 .
Nous reprenons les notations introduites plus haut : R la distance entre deux plans in-
finis chargés positivement et négativenent et RÕ la distance entre deux bi-plans comme
illustré figure I.F. La modification de la densité de charge dans les couches externes
annule la divergence du potentiel électrostatique en y assignant une densité de charge
”‡Œ = ‡RÕ/(R + RÕ). Le moment dipolaire associé est alors M = ‡RRÕ/(R + RÕ) et ne
dépend plus de l’épaisseur du système. L’accroissement monotone du potentiel électrosta-
tique est supprimé. Plus généralement, lorsque la densité de charge |‡j | ”= ‡, 1 Æ j Æ m











Ceci est la contribution du premier ordre à la stabilisation, celle qui annule la divergence
électrostatique. Elle ne dépend que des charges et de l’espace entre couche dans la maille
unité volumique. Elle se manifeste par un transfert de charge, ce qui la connecte intime-
ment à la chimie des surfaces. Des reconstructions, des terrasses, l’adsorption d’espèces
atomiques ou ioniques étrangères provenant de l’environnement expérimental ou d’une re-
distribution électronique peuvent être les conséquences de la compensation de l’instabilité
qui se manifeste par cette contribution monopolaire.
Lorsque la surface d’un cristal polaire se termine par un plan atomique seul, la sur-
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face est dite stœchiométrique. Le transfert de charges compensatrices vers la surface est
plus prononcé dans le cas de ces surfaces, une explication à cela sera donnée plus loin.
Lorsqu’une ou plusieurs couches de surface n’ont pas le même nombre d’atomes que l’équi-
valent de ces couches en volume, la surface est dite non-stœchiométrique. Ces dernières
voient leurs charges compensatrices apportées par les espèces adsorbées en surface. Dans
le cas de la limite thermodynamique N æ Œ pour des films stœchiométriques, la com-
pensation du premier ordre revient à remplacer la charge de surface ±‡ par ±(‡ ≠ ”‡Œ)
comme indiqué figure I.H.a.
La compensation : second ordre
Entre les deux plans espacés de R, le champ vaut 4ﬁ”‡Œ et ≠4ﬁ(‡ ≠ ”‡Œ) entre deux
paires de plans. Si on définit le ratio des longueurs R = R/(R + RÕ), la valeur moyenne
du champ s’écrit E¯ = 4ﬁ(”‡Œ ≠ ‡RÕ/(R + RÕ)) et ”‡Œ = ±‡RÕ/(R + RÕ) = ±‡(1 ≠R).
Si on adjoint une densité de dipôles R‡D sur les deux faces externes, ceci a pour e et
d’ajouter un champ électrique Edip = ≠4ﬁ‡D seulement entre les deux paires de plans
modifiés (Fig. I.H.b.). Pour annuler le saut de potentiel  V dans tout le matériau, la
charge ‡D doit être telle que






Figure I.H. Potentiel électrostatique en fonction de la dimension normale aux plans chargés.
a. Situation au premier ordre b. Situation au second ordre
C’est la condition pour l’adjonction d’un dipôle aux bords qui annule le saut de po-
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tentiel  V dans la limite thermodynamique. Ce phénomène peut être mis en œuvre par
une relaxation des atomes de surface.
La composante macroscopique du moment dipolaire
Nous rappelons certains points apportés par la formulation de Goniakowski et al. im-
portants pour cette thèse [18]. Si le matériau est considéré comme un diélectrique polaire
isolé, nous avons la relation
D = E+ 4ﬁP = 0,
avecD le champ de déplacement électrique, E le champ électrique interne et P le champ de
polarisation. Le champ électrique à l’intérieur s’oppose donc à la polarisation E = ≠4ﬁP,
elle-même causée par la densité surfacique de charge ‡s issue de la brisure de symétrie
du cristal dans la direction de polarisation. Ces champs sont reliés à la densité de charge
ﬂ(r) par les relations
E(r) = ≠ÒV (r) = ≠4ﬁP(r) et Ò ·P(r) = ≠ﬂ(r). (I.4)
Soit   le volume d’un système fini délimité par une surface ˆ  et soit F = rP où r
est une fonction scalaire et P le champ de polarisation appliqué à la formule de Green-
Ostrogradski dont nˆ est le vecteur normal à la surface pointant vers l’extérieur⁄
 
Ò · (rP) d3r =⁄
 
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La première intégrale contribue à la charge surfacique de polarisation ‡S = P · nˆ et la
deuxième à la densité de charge ﬂ(r). L’équation (I.5) mène naturellement à définir une
surface dans un système cristallin étendu comme étant une région située entre le vide et
le volume. Cependant, le choix du sens du dipôle orienté selon la direction de polarisation
n’est pas univoque. De ce fait, le cristal de type 3 énoncé plus haut comprenant le volume
et étendu à une zone de surface présente le choix entre deux mailles unité possibles.
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Chacune possédant une condition de neutralité du cristal di érente comme illustré Fig. I.I.
Ainsi, dans tout matériau de type 3, il existe un choix de maille pour lequel la maille unité
ne possède pas de moment dipolaire, à condition que la charge surfacique soit nulle, et
une maille unité polaire (type 3.b)) dans laquelle la charge de surface est non nulle.
a. b. c.
Figure I.I. Représentation des deux choix de maille unité dans les cristaux de type 3 polaire.a.
Sans moment dipolaire en volume et surface neutre. b. Avec moment dipolaire en
volume et surface chargée. c. Schéma des di érentes parties dans un matériau
semi-infini.






S étant l’aire de la maille 2D parallèle à la surface. La moyenne latérale P¯z(z) de la
composante z de P(r) peut être obtenue en utilisant (I.4) et avec le champ nul dans le















Le premier terme correspond au dipôle de surface µs(zs) = S
s zs
0 zﬂ¯(z). Ce terme s’annule
dans la limite thermodynamique ie. lorsque le nombre de plans tend vers l’infini. Il ne
reste donc que le second terme qui est proportionnel au moment dipolaire en volume selon
la direction normale à la surface. Le moment dipolaire d’une maille unité en volume est
µB(zs) = S
s zs+(n+1)a
zs+na zﬂ¯(z) et par périodicité de la moyenne latérale selon z P¯z(zs) =
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D’après l’équation (I.4), dP¯z(z)/dz = ≠ﬂ¯(z), donc le deuxième terme vaut P¯z(zs) =
≠ s zs0 ﬂ¯(z) = ≠‡s(zs). Finalement, l’annulation de la moyenne macroscopique de la com-
posante normale de la polarisation s’écrit :
ÈP¯zÍ = µB(zs)
Sa
≠ ‡s(zs) = 0, (I.7)
connu sous le nom de critère de stabilité électrostatique qui stipule qu’il ne peut y avoir
de polarisation macroscopique en l’absence de champ électrique externe dans un diélec-
trique. Cette équation est indépendante du moment dipolaire de surface tel que défini
précédemment. La stabilisation d’un matériau polaire épais ne peut être atteinte à tra-
vers la modification du dipôle de surface et par extension, la relaxation de surface. Comme
vu précédemment, cette dernière contribue seulement à l’annulation du saut de potentiel
résiduel à l’intérieur.
I.3 Modèles de structure électronique dans les films minces
polaires
À la fin des années 1970, Harrison a tenu compte du caractère discret des atomes
dans les modèles de semi-conducteurs polaires et notamment les arséniures [19, 20, 21]. Il
s’intéressa à l’e et du potentiel électrostatique dans les reconstructions de surfaces et les
interfaces des matériaux polaires présentants des liaisons sp3. Il montra que les résultats
obtenus par l’approximation de la liaison orbitale peuvent être reliés à l’approche continue
de Nosker et Mark [11]. Noguera, Goniakowski et al. dans leurs nombreux articles de
revue, ont construit des modèles analytiques et numériques permettant d’expliquer le rôle
du transfert de charge et des liaisons dans la stabilisation des films minces polaires [22, 18].
Bien que les travaux de ces derniers furent appliqués aux cas des oxydes, nous reprenons
certains aspects essentiels de leur modèle qui restent vrais pour les nitrures.
La connaissance de la valeur du moment dipolaire total est insu sante pour com-
prendre le comportement des objets polaires. En revanche, le saut de potentiel à travers
le matériau  V est une quantité importante car il a des implications directes sur la
structure de bande du système.
Noguera et al. ont remarqué que la description classique du modèle ionique ainsi
que le modèle de comptage des électrons et de l’auto-compensation étaient insu sants
pour décrire les matériaux iono-covalents polaires. En e et, dans le premier modèle, la
charge formelle est assignée pour chaque espèce en volume, +3 pour Al et –3 pour N. Ce
modèle prédit correctement l’existence d’un moment dipolaire non-nul dans une maille
en volume ainsi que des configurations de surface stables vis-à-vis du critère de stabilité
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électrostatique. Ce modèle devient correct pour des cristaux pleinement ioniques mais
n’est pas justifié pour des matériaux plus covalents dans lesquels une mise en commun
d’électrons entre constituants existe.
Le recouvrement d’orbitales hybrides sp3 entre atomes voisins donne naissance à des
états liants et anti-liants correspondant respectivement à la bande de valence et de conduc-
tion du matériau. La liaison pendante de surface est alors définie par une orbitale atomique
sp3 non-appareillée du fait de la brisure des liaisons.
La seconde limite concerne les matériaux tétraédriques polaires pour lesquels un cri-
tère de stabilité en terme de remplissage de liaisons pendantes existe. Noguera et al.
proposèrent un modèle faisant le lien entre ces deux limites (voir figure I.J.). Il décrit la
manière dont un oxyde modifie sa distribution de charge disponible dans ses liaisons et
la localise dans une autre région de l’espace [23]. Ce fut plus précisément dans le souci de
décrire correctement la liaison métal-oxygène dans les oxydes que le modèle du transfert
d’électrons par liaison (BETM) a vu le jour.
Figure I.J. Schéma des modèles limites et intermédiaires pour les matériaux iono-covalents.
Hörmann et al. ont dérivé un modèle analytique qui estime l’énergie des surfaces po-
laires et prend en compte la redistribution de charge comme mécanisme d’auto compensa-
tion [24]. Ils ont été capables de découpler les énergies de surface en une contribution dûe
à la polarité et une contribution liée à la brisure de liaisons dans les surfaces de Li2FeSiO4.
Il est clair que les propriétés de surface des matériaux iono-covalents polaires ne sont
pas exclusivement conduites par le critère de stabilité électrostatique. La chimie de sur-
face (formation/brisure de liaisons ioniques, covalentes ou métalliques, reconstructions de
surface, etc...) s’accompagne toujours de transferts de charges pouvant aller dans le même
sens que le critère de stabilité ou demeurer en compétition avec lui. Nous pouvons donc
retrouver un certain nombre des propriétés des matériaux polaires présentes aussi dans
les matériaux non-polaires qu’il convient de rappeler.
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I.3.1 Matériaux non-polaires
Nous rappelons le comportement du niveau de Fermi dans le cas d’un métal et celui
d’un semi-conducteur non-polaire. Dans le premier cas, le niveau de Fermi est fixe et
est donc insensible au dopage i.e. à l’injection de porteurs de charges dans le matériau.
La très haute densité d’électrons dans un métal permet d’écranter e cacement le champ
électrique provoqué par une source quelconque. La longueur d’écrantage est faible (< 1Å).
Dans un semi-conducteur, le dopage a ecte la position du niveau de Fermi qui se trouve
dans le gap de bandes et dans certains cas atteint la dégénérescence du gaz d’électron
(de trous) dans la bande de conduction (de valence). Ce déplacement du niveau de Fermi
par dopage peut être d’autant plus grand que le gap est grand et peut atteindre plu-
sieurs électronvolts. Lorsqu’on dope le semi-conducteur avec des espèces qui augmentent
le nombre de porteurs mobiles chargés négativement, le dopage est dit de type n et le
niveau de Fermi se déplace vers la bande de conduction. À l’inverse, un dopage avec des
trous est dit de type p et le niveau de Fermi se déplace vers la bande de valence. Les sur-
faces des semi-conducteurs dopés possèdent certaines propriétés que les semi-conducteurs
intrinsèques n’ont pas. Lorsque la brisure de symétrie de translation d’un semi-conducteur
dopé donne naissance à une surface, cette surface n’est pas électriquement neutre du fait
du dopage mais devient électriquement neutre dans un semi-conducteur intrinsèque non-
polaire. Le champ électrique induit par la charge de surface est faiblement écranté par
les porteurs mobiles des dopants et cela crée une région dite de charge d’espace proche
de la surface du semi-conducteur. Cette région change alors les propriétés physiques et
chimiques de surface. Lorsque le semi-conducteur est intrinsèque, la neutralité est assurée
et les bandes restent plates.
Figure I.K. Di érents types de courbure de bande pour un semi-conducteur dopé n à l’inter-
face avec le vide (z = 0).
Il existe trois régimes di érents reliés aux charges de surface : l’accumulation, la déplé-
tion ou l’inversion de porteurs mobiles en surface. Dans le cas d’un dopage n, les porteurs
majoritaires sont les électrons, l’accumulation d’électrons dans la zone de charge d’espace
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proche de la surface la rend positivement chargée. Les bandes sont alors courbées vers
le bas. Dans le cas d’une déplétion en électrons dans la zone située proche de la surface,
cette dernière est alors chargée négativement et les bandes sont courbées vers le haut.
Dans ce dernier cas, la déplétion peut être telle que la bande de valence peut intercepter
le niveau intrinsèque i.e. le nombre de porteur d’électrons passe sous le nombre de por-
teur intrinsèque. Le semi-conducteur est alors de type p proche de la surface et la zone
de déplétion est dite d’inversion.
États de surface dans les matériaux non-polaires
Dans le cas de surfaces propres, des états de surface peuvent apparaître du fait de la
terminaison de la surface et de son caractère périodique. Ceci peut être le cas dans les
reconstructions de surface où des ad-atomes en surface apparaissent périodiquement. Si
la coordination du matériau est tétraédrique, c’est le cas des nitrures semi-conducteurs
III-V, l’hybridation sp3 provoque un état quantique bien défini lorsqu’une liaison est bri-
sée. Ceci est dû au fait que les liaisons sp3 sont directionnelles et l’état de surface créé
se retrouve dans le gap proche de la bande de conduction (surface terminée cation) ou
proche de la bande de valence (surface terminée anion). En revanche, pour les matériaux
octaédriques comme MgO, l’orbitale pz d’un oxygène est partagée entre deux atomes de
magnésium. Si une liaison Mg-O est brisée, il reste une liaison pour laquelle l’électron
pz peut être dans un état délocalisé et aucun état n’apparaît dans le gap. Les nitrures
ne présentent pas de structures rocksalt stables, ils sont tous formés par l’hybridation
sp3 et par conséquent, possèdent tous des états de surface localisés dans le gap quelque
soit la polarité du matériau. Ces états peuvent donner naissance à des déséquilibres de
charges entre le volume et la surface et induire des transferts de charges du volume vers
la surface [25].
Figure I.L. Courbure de bande induite par un état de surface dans un semi-conducteur dopé
n.
Le phénomène de courbure de bande est schématisé figure I.L. où nous sommes dans
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le cas d’un semi-conducteur dopé n et où l’état de surface est à moitié rempli et centré
au milieu du gap. Si le semi-conducteur n’est pas dopé, l’énergie de Fermi en volume
coïncide avec l’énergie de Fermi de surface et aucun transfert de charge n’a lieu. Lorsque
l’on dope le semi-conducteur, les bandes se courbent car un transfert de charge a lieu du
volume vers la surface afin d’atteindre l’équilibre thermodynamique. Si la densité d’états
de surface est grande devant celle des états des dopants en volume, le niveau de Fermi du
semi-conducteur est presque indépendant de la concentration en dopant de volume et est
fixé par les états de surface. En revanche le changement de potentiel de surface dépend
du dopage (type n ou p). Ces derniers sont déterminés par la structure atomique de la
surface du semi-conducteur, ainsi, la courbure de bande induite par les états de surface
peut être di érente pour un même semi-conducteur avec une reconstruction de surface
di érente.
Adsorption d’espèces sur les matériaux non-polaires
Des espèces de nature atomique ou moléculaire peuvent s’adsorber sur la surface et chan-
ger drastiquement ses propriétés. Il existe deux types d’adsorption : celles qui induisent
un faible transfert de charge et où seules des liaisons chimiques se forment. Et celles qui
induisent des transferts de charges entre la surface et l’adsorbat avec ou sans formation de
liaisons chimiques. Ce dernier cas apparaît lorsque l’adsorbat est métallique ou encore s’il
est donneur ou accepteur comme des molécules dissociées [26]. Ce processus est décrit par
la modification des états quantiques de l’adsorbat et de la surface dû à un recouvrement
de leurs fonctions d’ondes. Une orbitale moléculaire partiellement remplie peut interagir
avec le semi-conducteur et abaisser son énergie en acceptant des électrons de la surface
du semi-conducteur et cela sans changer les paramètres en volume.
Figure I.M. Courbure de bande induite par adsorption d’une espèce acceptrice d’énergie Ea.
Ceci induit un champ électrique et la courbure de bande vers le haut dans le semi-
conducteur a lieu (figure I.M.). Pour une espèce donneuse, les électrons transfèrent de
l’adsorbat vers le semi-conducteur et les bandes se courbent vers le bas. Il existe aussi le
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cas où l’adsorption a lieu lorsque le niveau de Fermi est initialement fixé par un état de
surface, l’énergie d’adsorption ne dépend pas du dopage en volume. Si le niveau de Fermi
est libre, l’énergie d’adsorption dépend du dopage en volume [27].
I.3.2 Films polaires
Nous allons à présent nous intéresser aux films semi-infinis polaires en reprenant les
aspects théoriques des travaux de Noguera et al. sur les oxydes qui sont toujours valables
dans les nitrures. Il est important de distinguer le cas des surfaces stœchiométriques
des surfaces non-stœchiométriques dans les films polaires. Des états de di érentes natures
peuvent exister aux bords d’un film polaire. Ceux-ci peuvent être dûs à la présence ou non
d’atomes en surface. Les croissances de films minces s’e ectuant beaucoup sur substrat,
il peut exister des états quantiques à l’interface entre le film et le substrat.
Dans cette partie et pour plus de simplicité, nous nous plaçons dans le cas d’un film
semi-isolant polaire. Nous exposons les cas stœchiométrique et non-stœchiométrique pour
des films polaires en l’absence d’états de surface. Puis nous discutons du rôle des états
de surface et d’interface dans ces types de film. Enfin, nous définissons le travail de sortie
dans un matériau polaire.
Cas des surfaces stœchiométriques
Les films minces polaires de MgO(111) ont longtemps été étudiés théoriquement puis
expérimentalement notamment pour ses propriétés catalytiques de surface. L’obtention
d’une surface non facétée de MgO(111) est vaine par la méthode du clivage car l’énergie de
surface est trop élevée du fait du volume possédant un moment dipolaire macroscopique.
La croissance de films d’oxydes polaires est plus convaincante car la surface, pendant la
croissance de ses premières couches, n’est pas soumise à un moment dipolaire trop impor-
tant mais présente cependant des lacunes [28, 29]. En 2007, des films stœchiométriques de
MgO(111) d’une épaisseur de 10 mono-couches ont été élaborés couche par couche et où
des états de surface n’existent que sur la surface terminée Mg [30]. Au-delà de cette épais-
seur, aucun film d’oxyde épais présentant une surface stœchiométrique n’a été observé. Il
existe donc un régime de faible et de grande épaisseur.
Nous reprenons le modèle de Noguera et Goniakowski sur les films minces d’oxydes.
Il s’agit de modèles analytiques décrivant la polarité comme moyens d’obtenir une sur-
face ayant des propriétés métalliques avec un film isolant. Le critère de stabilité donné
par l’équation (I.3) dépend du nombre de plans que contient le film. Comme le montre
l’expérience, deux régimes de grande et de faible épaisseur du film ayant des propriétés
di érentes peuvent être dissociés. Le matériau supposé isolant a le bas de sa bande de
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conduction de nature cationique (C) et le haut de sa bande de valence de nature anionique
(A). Comme énoncé plus haut, la contribution électrostatique divergente de longue portée
peut être corrigée par l’apport d’une densité de charge de surface ±”‡ sur les deux plans
externes du système [21, 32] :
VC1 = ≠SUC”‡ + wc,
VAn = ≠4ﬁ‡Rn+ 4ﬁ”‡
#
n(R+RÕ)≠RÕ$ ,
VCn = ≠4ﬁ‡R(n≠ 1) + 4ﬁ”‡(R+RÕ)(n≠ 1),
VAN = ≠4ﬁ‡RN + 4ﬁ”‡
#
N(R+RÕ)≠RÕ$+ SUA”‡ + wA,
avec V les potentiels associés à chaque couche atomique, UA et UC les éléments de la
matrice de Coulomb associés à l’anion et au cation, wA et wC les corrections de courte
portée dues au changement d’environnement local sur les couches externes anioniques
et cationiques respectivement et S est la surface de la maille unité. Dans le régime de
grande épaisseur, les corrections de longue portée apportent une contribution non-nulle
entre les doubles couches et suppriment la divergence électrostatique. V ne dépend alors
plus de l’épaisseur du film et croît linéairement à travers le film avec une pente égale à
4ﬁ [‡R≠ ”‡(R+RÕ)] et présente une anomalie aux bords du film. Le moment dipolaire
µ = ‡NSR diverge de même dans la limite N æŒ. Si ”‡ = 0, on retrouve la divergence
linéaire en N avec le saut de potentiel à travers le film  VN = VC1≠VAN = 4ﬁN‡R≠”w,
”w = wA≠wC étant le terme de Madelung. Ce dernier cas correspond au régime de faible
épaisseur (figure I.N.b.) où le système n’est pas compensé électroniquement.
Le défaut de densité de charge ≠”‡ provient d’un déplacement du bas de la bande
de conduction (CBM0) (CBMn = CBM0 ≠ VCn) ayant une densité d’état constante –.
L’excès de charge +”‡ provient du déplacement du haut de la bande de valence (VBM0)
(VBMn = VBM0 ≠ VAn) ayant une densité d’état constante —.
L’équilibre thermodynamique donne
EF = CBM1 + –”‡ = V BMN ≠ —”‡.
La densité de charge compensatrice aux bords du film est donc
”‡ = 4ﬁN‡R≠ Eg ≠ ”w
4ﬁN(R+RÕ) + V˜
,
avec V˜ = S(UA + UC) + –+ — ≠ 4ﬁRÕ et Eg = CBM0 ≠ V BM0. Si N tend vers l’infini,
”‡Œ = ‡R/(R+RÕ). Pour une grande épaisseur de film, le niveau de Fermi est croisé par
la bande de valence d’un côté du film et par la bande de conduction de l’autre comme
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a. b.
Figure I.N. Schéma de la structure de bande d’un matériau polaire ayant des surfaces stœ-
chiométriques. a. Régime de grande épaisseur. b. Régime de faible épaisseur. Les
états remplis sont en noir et les états vides en blanc.
le montre la figure I.N.a. On dit qu’il y a recouvrement entre les bandes de valence et
de conduction. Le saut de potentiel à travers le film est fixé par l’épinglage du niveau de
Fermi V = Eg≠”w+(–+—)”‡ de part et d’autre du film. Ce saut est donc proportionnel
à l’énergie du gap Eg corrigé par les e ets de largeur de bande (–+ —)”‡ et du terme de
Madelung ”w. Le saut existe toujours dans la limite thermodynamique
 VŒ = Eg + (–+ —)”‡Œ,
et permet d’expliquer les e ets de dépendance de taille.
Figure I.O. Schéma de l’e et de la compensation de la divergence linéaire du potentiel élec-
trostatique en fonction du nombre de plans.
La figure I.O. illustre les régimes de faible et de grande épaisseurs dans les matériaux
polaires présentant une surface stœchiométrique. Toutefois, il est à noter qu’aucune sur-
face stœchiométrique non reconstruite d’un film épais donnant lieu à une métallisation
n’a été observée expérimentalement.
Cas des surfaces non-stœchiométriques
Il s’agit de traiter le cas de l’adsorption d’espèces identiques à celles du volume ou d’es-
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pèces étrangères (métaux, hydroxydes, ...) qui contribuent considérablement à annuler la
composante macroscopique du moment dipolaire du matériau. Il en est de même pour
la formation de lacunes en surface. L’origine des états de surface n’est pas purement
électrostatique mais a ecte la densité d’état proche du niveau de Fermi.
Noguera et al. ont modélisé une telle situation par l’ajout d’un plan complet à un
film stœchiométrique [21, 32]. Dans le cas général (R ”= RÕ), les atomes situés des deux
côtés du film n’ont pas le même environnement local et de ce fait, di érentes densités de
charges compensatrices ”‡1 et ”‡2 apparaissent de part et d’autre du film. La neutralité
dans tout le film impose ”‡1 + ”‡2 = ‡. Si un plan cationique est ajouté en excès, la
modification de la charge de surface s’applique à la couche CN+1 et deux environnements
locaux di èrent par wC1 et wC2
VCN+1 = ≠4ﬁ‡RN + 4ﬁ”‡1N(R+RÕ)≠ SUC”‡2 + wC2 .
a. b.
Figure I.P. Schéma de la structure de bande d’un matériau polaire ayant une surface non-
stœchiométrique. Les états remplis sont en ombre noire, les états vides en blanc.
a. Excès en cations.b. Excès en anions.
L’équilibre thermodynamique donne
EF = CBM1 + –”‡1 = CBMN + –”‡2
on en déduit alors ”‡1 et ”‡2
”‡1 =
4ﬁN‡R+ V˜ ‡ + ”w
4ﬁN(R+RÕ) + 2V˜
”‡2 =
4ﬁN‡RÕ + V˜ ‡ ≠ ”w
4ﬁN(R+RÕ) + 2V˜
.
Le saut de potentiel à travers le film vaut  V = VC1 ≠ VCN+1 = –(”‡1 ≠ ”‡2). Comme
dans le cas stœchiométrique avec la convergence de ”‡1 vers ”‡Œ dans la limite des films




et ne dépend plus du gap. Celui-ci est plus faible que dans le cas stœchiométrique. Ce
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dernier cas mène encore à la métallisation de la surface.
Le rôle des états de surface dans les matériaux polaires.
Nous avons vu que le moment dipolaire créé par la polarité de la maille en volume en-
gendrait une courbure des bandes. Aussi, et contrairement aux oxydes ioniques comme
MgO(111), les nitrures ont des états de surface dans le gap du fait de l’hybridation sp3.
Le remplissage de ces états fournit une certaine quantité de charge en surface et prend sa
place dans les contributions du premier ordre à l’annulation de la composante macrosco-
pique du moment dipolaire. Si le remplissage de ces états est partiel et leur nombre assez
grand, alors le niveau de Fermi peut être fixé sur ces états sans dépendre du dopage [23].
La surface a alors un caractère métallique provoqué par cette grande densité d’états de
surface partiellement remplis. En revanche, si les états de surface sont complètement rem-
plis, le niveau de Fermi est libre et sa position dépend du dopage dans le matériau, la
surface peut alors avoir un comportement semi-isolant ou semi-conducteur.
Les états dans le gap provoqués par des liaisons pendantes qui fixent le niveau de
Fermi vont, selon leur position dans le gap, changer le travail de sortie du matériau
(discuté plus loin). De plus, les états localisés sur l’autre extrémité du film, qui sont
généralement des états d’interfaces, peuvent aussi fixer le niveau de Fermi. De ce fait, le
saut de potentiel à travers le film polaire dépend de ces états partiellement remplis. La
figure I.Q. schématise l’action de ces états de surface et d’interface sur le saut de potentiel,
dans le cas d’une surface stœchiométrique. À gauche, l’absence d’état de surface engendre
un saut de potentiel à l’intérieur du film maximal ( V ≥ Eg). Les deux autres cas
présentent des états partiellement occupés dans le gap, l’un étant de nature cationique
(en rouge) et d’interface avec un autre matériau, l’autre étant de nature anionique (en
noir) et de surface. Selon la position de l’état de surface dans le gap, le saut de potentiel
varie du fait de l’aplatissement des bandes.
La dernière situation où l’état de surface est proche du milieu du gap ne peut être
réalisée que par la présence d’espèces peu chargées et donc d’un faible besoin de compenser
la polarité du matériau comme dans le cas des surfaces non-polaires.
Les reconstructions de surface
Bien souvent, le cas le plus favorable énergétiquement est celui des reconstructions de
surface. Les états de surface proviennent des liaisons chimiques provoquées par l’adsorp-
tion d’espèces ou par la formation de lacunes. La charge de surface requise pour la stabilité
du matériau est fournie directement par cette modification ce qui coûte moins d’énergie
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Figure I.Q. Diminution du saut de potentiel dans un matériau polaire en fonction de la
position d’un état de surface de type anionique. En rouge, un état de surface de
type cationique reste fixe.
que la réorganisation du nuage électronique existant dans les films stœchiométriques avec
ou sans états de surface.
Lorsque la surface d’un semi-conducteur présentant des porteurs libres se reconstruit,
elle possède un état de surface au niveau du bas de la bande de conduction (du haut de
la bande de valence) et accueille un état dans le gap provenant de l’adsorption d’un anion
(d’un cation). Si le niveau de Fermi est initialement épinglé sur un état de surface, les
liaisons chimiques avec ces espèces fournissent des charges qui peuvent libérer le niveau
de Fermi ou le fixer sur un autre état de surface. Un exemple d’un tel processus est
illustré figure I.R. sur laquelle la situation initiale est un film présentant une surface non-
stœchiométrique dont la composante macroscopique du moment dipolaire est annulée
par le caractère métallique de part et d’autre du film. Il existe donc des porteurs libres
sur ces surfaces. Une espèce acceptrice en électrons telle que l’azote réagit avec les états
cationiques. L’excès de charges négatives qui fixe le niveau de Fermi est transféré vers
l’état de surface et la surface devient semi-conductrice ou semi-isolante.
Figure I.R. Passage d’une surface non reconstruite à une surface reconstruite par adsorption
d’une espèce en surface.
Comme nous l’avons vu précédemment, les conséquences d’un tel processus peuvent
provoquer un changement dans le saut de potentiel à l’intérieur du film. Cela dépend for-
tement de l’épaisseur du film et du remplissage des états aux deux extémités du film. Les
techniques de caractérisation expérimentales donnent accès aux états de surface, l’autre
extrémité du film est souvent une interface avec un autre matériau plus di cile à carac-
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tériser.
Les relaxations de surface
Le changement du potentiel de Madelung dû au changement de coordination de chaque
atome de surface par rapport au volume implique une renormalisation des énergies des
cations et des anions par un décalage vers les énergies plus basses et plus hautes respecti-
vement. Le potentiel de Madelung diminue avec le nombre de coordination z des atomes
de surface, ce qui implique une augmentation de la bande de valence et une diminution
de la bande de conduction. La largeur du gap   est donnée par
  =
Ò
(‘C ≠ ‘A)2 + 4F ,
où ‘C ≠ ‘A est la contribution de la limite ionique (di érence entre les niveaux e ectifs
cationiques et anioniques) et F est la plus petite valeur propre associée aux intégrales
d’échange — [34, 35]. La contribution ionique a tendance à diminuer la largeur du gap
et la contribution covalente 2
Ô
F peut diminuer ou augmenter la largeur du gap selon
l’orientation de la surface.
Les relaxations de surface peuvent impliquer un déplacement atomique vers l’intérieur
du matériau, ce qui renforce le potentiel de Madelung [36]. Une telle situation permet aux
bords de bandes de se rapprocher de leur position en volume. Les charges en surface ne
sont globalement pas a ectées puisqu’elles impliquent un accroissement de ‘C ≠ ‘A et de
— et dépendent du ratio z—2/(‘C ≠ ‘A)2.
Ces relaxations sont, du point de vue électrostatique, une contribution du second
ordre dans la stabilisation d’un matériau polaire et abaisse l’énergie du système, de la
même manière que l’adjonction d’un dipôle électrostatique a pour e et d’annuler le saut
de potentiel dans le film. Il reste di cile d’a rmer si le moteur des relaxations de surface
des matériaux polaires est dû à la polarité (minimisation du saut de potentiel résiduel)
ou au potentiel de Madelung.
I.3.3 Travail de sortie dans un matériau polaire
Le travail de sortie d’un matériau isolant ou semi-conducteur est l’énergie requise pour
qu’un électron du matériau atteigne le niveau du vide. Ici le niveau du vide est pris tel
que ˆV (zv)ˆz = 0 où zv est l’altitude pour laquelle le potentiel dans le vide est constant. Le
niveau de Fermi, quant à lui, est situé dans le gap et peut être libre ou fixé par un état
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de surface. Le travail de sortie est défini par
„ = ≠eV (zv)≠ EF .
Le premier terme est l’énergie potentielle de surface prise dans le vide et dépend donc
fortement de la reconstruction de surface du matériau et de sa nature. Le second terme
est l’énergie de Fermi qui dépend de la structure électronique du matériau et de sa surface










ﬂt(r) d2r = ﬂel + ﬂnoy.
S étant la surface considérée, ﬂt(z) la moyenne latérale de la densité de charge totale
(électronique et nucléaire) et z0 la valeur de z à partir de laquelle on commence à intégrer.
Nous avons choisi d’intégrer la moyenne latérale selon z sans perte de généralité. En




















































[V (zv)≠ V (z0)] ,
valable seulement si z0 est pris de telle sorte que ˆV (z0)ˆz = 0 c’est à dire sur un plan
de charge, V (zv) étant constant. Si on définit la moyenne latérale du potentiel local
V¯ (z) = 1S
s
V (r) d2r on a
ps = ‘0
Ë
V¯ (zv)≠ V¯ (z0)
È
.
Nous remarquons que le dipôle dépend de z0, la borne inférieure d’intégration. L’expres-
sion du travail de sortie s’écrit finalement
„ = ≠eV¯ (z0)≠ eps
‘0
≠ EF .
Nous pouvons déduire de ce résultat [37]
• Le terme ≠eV¯ (z0) annule la dépendance en z0 du travail de sortie due à ps.
• Dans les unités : nombre d’électrons, eV et Å , le travail de sortie est proportionnel
à ps avec le coe cient e/‘0 = 180,95 USI
• „ Ã –180,95 ps donc plus le dipôle est positif (pointe vers le vide), plus le travail
de sortie diminue, plus le dipôle est négatif (orienté vers l’échantillon), plus le
43
CHAPITRE I. ASPECTS THÉORIQUES
travail de sortie augmente.
Figure I.S. Illustration du dipôle de surface créé par une distribution ≠‡.
La figure I.S. illustre la situation pour laquelle la charge des atomes de surface ≠‡ est
négative. Le dipôle est alors orienté vers le volume.
I.4 Métaux sur isolant
Dans cette section, le mécanisme de dépôt d’un métal sur un isolant est revu. Beaucoup
de tentatives ont été réalisées pour décrire correctement l’interface entre un métal et
un isolant. Le plus souvent, les modèles sont issus du contexte des interfaces métal-
semiconducteurs. Nous rappelons les premières étapes de la croissance d’un métal sur
un isolant puis nous exposerons qualitativement les travaux de Bordier et Noguera sur les
interfaces métal-isolant.
I.4.1 Croissance
La croissance de métaux sur un substrat cristallin peut conduire à de nombreuses mor-
phologies comme des films minces, des îlots facétés ou encore des îlots tridimensionnels.
Le substrat joue un rôle fondamental pour déterminer la nature de la croissance et impose
un ordre sur le matériau déposé. Lorsqu’il y a une orientation bien définie entre le dépôt
et le substrat cristallin, la croissance est dite épitaxiale. Celle d’un matériau cristallin sur
un substrat du même matériau est dite homoépitaxie et une croissance impliquant deux
matériaux di érents est dite hétéroépitaxie.
Dans cette thèse, nous nous intéressons à l’hétéroépitaxie de métaux sur l’AlN(0001)
dont la croissance est conduite par une compétition complexe entre les interactions entre
atomes adsorbés et les interactions entre atomes adsorbés et le substrat. Dans les condi-
tions de croissance proches de l’équilibre thermodynamique, il existe trois modes de crois-
sance comme illustrés figure I.T. La croissance dite de Franck-van-der-Merwe est une
croissance bi-dimensionnelle ou couche par couche où les atomes adsorbés interagissent
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plus fortement avec le substrat qu’entre eux. Les atomes adsorbés forment une couche
complète avant que la prochaine couche ne commence.
Figure I.T. À gauche, croissance couche par couche. Au centre, une couche puis îlots. À
droite, croissance en îlots.
Des îlots se forment sur la surface lors d’une croissance dite de Volmer-Weber. Dans ce
cas, les atomes intéragissent plus fortement entre eux qu’avec le substrat et conduisent à la
formation d’îlots tridimensionnels. Il existe un cas intermédiaire dit de Stranski-Krastanov
lorsque les interactions atome-substrat sont relativement fortes et que les couches sont
contraintes entre elles. Après un certain nombre de couches, l’influence chimique du sub-
strat est réduite et des îlots tridimensionnels se forment.
Il existe plusieurs processus atomiques basiques lorsqu’un atome est au voisinage de
la surface (figure I.U.). Il peut être adsorbé ou réfléchi et sa probabilité d’adsorption est
définie par le coe cient de collage. Après adsorption, l’atome a su samment d’énergie
pour di user à travers la surface et son mouvement se fait par sauts aléatoires entre sites
d’énergie minimum.
Figure I.U. Schéma de processus atomiques de base durant la croissance.
Des clusters atomiques se forment sur le substrat par piégeage des atomes adsorbés
sur des sites spéciaux comme des bords de marche, des défauts ou encore par aggrégation.
Dans la littérature, une grande attention se porte sur la détermination de paramètres
gouvernant la croissance tels que la pression, la température ou le traitement de surface en
fonction du mode de croissance. Cela constitue la première étape vers la compréhension
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de l’adhésion d’un métal sur un isolant. L’autre étape concerne l’étude des processus
microscopiques mis en jeu :
— La connaissance de la nature des liaisons chimiques entre le métal et le nitrure
(ou l’oxyde) i.e. le transfert de charge métal-cations ou métal-anions ainsi que la
compétition entre le cation et l’anion pour former des liaisons et la nature des sites
d’adsorption.
— La discrimination entre la croissance sous forme de clusters (Volmer-Weber) ou
bi-dimensionnelle (Stranski-Krastanov ou Franck-van-der-Merve).
I.4.2 Adhésion
L’adhésion d’un métal sur un matériau polaire possède deux contributions qui abaissent
l’énergie d’adhésion [7] :
— L’une concerne le transfert de charge requis pour compenser l’instabilité du sub-
strat. Elle est donc spécifique à la polarité du substrat.
— L’autre concerne la formation de liaisons métal-substrat. Elle existe aussi dans les
matériaux non-polaires.
La première contribution a été vue plus haut, nous allons nous intéresser au processus de
création de liaisons chimiques ou ioniques. La théorie de l’interface entre un métal et un
isolant a été abordée dans la littérature principalement pour des substrats d’oxydes.
L’énergie d’adhésion
Une quantité di cilement accessible mais d’un intérêt technologique majeur est l’éner-
gie d’adhésion entre un métal et un isolant. Il existe une relation étroite entre l’énergie
d’adhésion et l’angle de mouillage d’un liquide. C’est une énergie libre requise pour séparer
une unité de surface de l’interface solide-liquide et pour créer une interface solide-vapeur
et liquide-vapeur. L’énergie d’adhésion Eadh peut s’exprimer en fonction des énergies de
surface ‡ des interfaces (ou tension de surface)
Eadh = ‡SV + ‡LV ≠ ‡SL.
La relation de Young-Dupré relie l’angle de contact ◊ aux énergies de surface ‡
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et donne la forme simple de l’énergie d’adhésion
Eadh = ‡LV(1 + cos ◊).
Si on connaît la tension de surface et l’angle de contact, on connaît l’énergie d’adhésion.
L’accroissement de Eadh mène à une décroissance de ◊. Dans le cas d’un liquide ayant
une faible tension de surface (forces de van der Waals), un mouillage complet est possible
◊ = 0, Eadh > 2‡LV. En revanche pour un métal liquide, la tension de surface est supé-
rieure à celle d’un liquide classique, l’énergie de liaison minimum par atome à l’interface
requise pour un mouillage complet est de l’ordre de 1 eV et correspond à une forte in-
teraction chimique. Une croissance couche par couche est privilégiée si Eadh > 2‡M, ‡M
étant la tension de surface du métal. Une croissance 3d apparaît si Eadh π ‡M. Le cas
intermédiaire de Stranski-Krastanov est plus compliqué.
Structure électronique de l’interface métal-oxyde isolant
L’étude de l’adhésion d’un métal épais sur un isolant a commencé dans les années 80.
Les expérimentations sur la croissance de ce type de système ont permis de distinguer
deux types d’adhésions qui dépendent de la réactivité chimique entre le métal et l’isolant :
— La plupart des contacts entre des métaux et des oxydes stables comme l’alumine
sont non-réactifs ou métastables et ont des taux de réaction très bas.
— Dans les autres cas, une véritable réaction chimique a lieu et l’abaissement de
l’énergie libre d’interface se transcrit par une forte adhésion du métal qui mouille
sur l’isolant.
Bordier et Noguera ont développé un modèle quasi-analytique en 1991, afin de donner les
premiers pas vers la compréhension de l’adhésion non-réactive de l’interface métal/isolant
[42, 43]. L’isolant est modélisé par un Hamiltonien de liaison forte et le métal par un
jellium. L’étude consiste à explorer les coïncidences entre les ondes planes métalliques
et les états de l’oxyde dans le gap. La densité des états métalliques induits dans le gap
(MIGS) de l’isolant est calculée. Ce sont de nouveaux états issus des ondes évanescentes
dans l’isolant. Les résultats indiquent que la longueur de pénétration des MIGS est une
fraction de la distance entre deux plans voisins de l’interface dans le cas d’un isolant très
ionique et que dans le cas d’un semi-conducteur très covalent, la longueur de pénétration
des MIGS devient du même ordre de grandeur que la distance entre plans. De plus, le
modèle suppose que l’énergie de l’interface métal-isolant possède trois contributions élec-
troniques : l’énergie cinétique, l’énergie électrostatique et l’énergie d’échange-corrélation.
Il est montré que ces trois contributions sont principalement conduites par la valeur de
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l’énergie de Fermi du métal par rapport à une énergie de référence et par le caractère
ionique de l’isolant.
Bordier et Noguera ont étendu la discussion en montrant l’importance de l’interaction
métal-cation de surface dans le mode de croissance d’un métal sur isolant [41]. Des calculs
furent conduits sur le remplissage des états de métaux tels que Nb, Zr, Mo, Ru et Pd
sur –-Al2O3(0001) pour la liaison métal-oxygène. La présence d’orbitales d partiellement
occupées dans le gap ainsi que le mélange d’états métalliques avec la bande de valence
sont communs à ces métaux. Si cette dernière observation est favorable à la formation
de liaisons métal-oxygène et à une croissance 2d, le dépôt de métaux issus de numéros
atomiques plus élevés favorisent le remplissage des états anti-liants à l’interface. Cette
dernière considération implique une croissance tridimensionnelle [39]. Pour les surfaces
d’isolants non-polaires, la liaison métal-anion sera d’autant plus forte que l’a nité élec-
tronique du métal pour l’anion est grande. Selon la nature de la liaison, un transfert de
charge du métal vers l’anion peut se faire. Ces deux phénomènes peuvent être corrélés
avec le mode de croissance : plus l’a nité est forte, plus l’étalement du métal sur la sur-
face sera grand. Des arguments similaires furent avancés pour la croissance de Cu, Fe et
Cr sur TiO2 [40].
Bordier et Noguera ont conclu que le transfert de charge obtenu par leur modèle est
le résultat de la compétition entre les deux types de liaisons d’interface (métal-cation et
métal-anion). Ce modèle suppose que la stœchiométrie de la surface n’a pas de défauts et
est non-reconstruite. Une reconstruction, un défaut ou l’adsorption d’une impureté peut
induire un état dans le gap.
Conclusion
Dans cette section, nous avons exposé les di érentes caractéristiques des matériaux
candidats aux applications énoncées en introduction. Les matériaux polaires ont des pro-
priétés intéressantes qui sont susceptibles d’améliorer la croissance 2d de métaux. Parmi
les matériaux à grand gap, les oxydes polaires, dont la structure est restreinte à la structure
rocksalt comme MgO(111), présentent des di cultés expérimentales dues à la réactivité
de l’oxygène. De plus, l’absence d’états de surface dans les matériaux polaires ne permet
pas l’obtention de surfaces semi-conductrices ou isolantes car la surface a un caractère
métallique. Les nitrures polaires ont l’avantage de tous présenter des états de surface
permettant de fixer le niveau de Fermi et de faire varier le travail de sortie. Ces surfaces
sont robustes et relativement bien organisées. En plus d’o rir des possibilités dans l’ingé-
nierie des gaps de bandes, ces états de surface propres à un environnement tétraédrique
pourraient jouer un rôle dans la croissance 2d de métaux. Parmi les isolants, l’AlN est le
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seul nitrure possédant un grand gap.
Nous avons exposé les modèles théoriques de stabilisation de surfaces polaires. Dans le
cas particulier de films épais de l’ordre de 150 nm, aucune observation de stabilisation de
surface d’oxyde polaire n’est connue à ce jour. En revanche, les nitrures wurtzite sont des
composés iono-covalents à tendance ionique qui sont polaires et peuvent être stabilisés.
Enfin, l’adhésion d’un métal sur isolant est peu étudiée. Bordier et Noguera ont traité
l’adhésion non-réactive de métaux épais sur des oxydes car c’est la plus observée expé-
rimentalement. Si la surface de l’oxyde est stable, la croissance de métaux sur ceux-ci
sera tri-dimensionnelle. Dans les autres cas, une croissance réactive avec mouillage du
métal sur tout l’échantillon est observée. Nous allons voir dans cette thèse que le nitrure
d’aluminium o re un troisième cas qui est une croissance réactive bi-dimensionnelle sans
mouillage.
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II.1 Théorie de la fonctionnelle de la densité
La théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) connaît des applications dans de
multiples disciplines de la physique. On la trouve très souvent dans le domaine de la chi-
mie quantique, de la matière condensée et aussi dans la physique des surfaces et interfaces.
C’est une des méthodes de calcul utilisant la théorie quantique les plus utilisées depuis les
années 80-90, elle permet de connaître la structure électronique dans l’état fondamental
présumée exacte de molécules, de matériaux en volume, de surfaces, d’interfaces ou en-
core de systèmes composés de molécules sur des surfaces. Au cours de ces trente dernières
années, les avancées technologiques dans les mémoires des calculateurs, la parallélisation
ou la vectorisation des codes ont permis d’accroître la taille et la précision des systèmes
décrit par la théorie quantique. Malgré ces améliorations, des erreurs significatives sub-
sistent dans les résultats lorsque les atomes ont, par exemple, des interactions du type Van
Der Waals dans les gaz. En revanche, de bons accords avec les données expérimentales
sont constatés dans les matériaux en volume. Cette théorie prend sa source dans le modèle
de Thomas et Fermi à la fin des années 1920 dont l’idée d’exprimer l’énergie comme une
fonctionnelle de la densité leur est due. Puis l’apport des travaux de Pierre Hohenberg,
Walter Kohn et Lu Sham sur la prise en compte des e ets complexes de l’échange et de
la corrélation électronique achève le formalisme connu à présent.
II.1.1 Généralités
L’énergie de l’état fondamental des atomes d’un cristal peut être déterminée par ré-
solution de l’équation de Schrödinger qui, dans le cas de cette thèse, ne dépend pas du
temps. De plus, nous nous plaçons dans l’approximation de Born-Oppenheimer de telle
sorte qu’aucune considération relativiste n’est prise en compte. L’équation de Schrödinger
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à N électrons s’écrit
HˆÂ(r) = EÂ(r), (II.1)








|ri ≠ rj | ,
respectivement, l’énergie cinétique, l’interaction avec le potentiel extérieur créé par les
noyaux et l’interaction électron-électron.
Théorème 1
Le théorème le plus pertinent en DFT est celui de Hohenberg et Kohn qui stipule que
l’énergie totale de l’état fondamental d’un système à N électrons s’écrit comme une fonc-
tionnelle de la densité électronique ﬂ(r). Il existe alors un potentiel externe Vext défini de
manière unique [1]. Cette énergie s’écrit
E [ﬂ(r)] = F [ﬂ(r)] +
⁄
Vext(r)ﬂ(r)d3r (II.2)
avec F [ﬂ(r)] = T [ﬂ(r)] + 12
x ﬂ(r)ﬂ(rÕ)
|r≠ rÕ| d
3rd3rÕ + Exc [ﬂ(r)] , (II.3)
F [ﬂ(r)] étant une fonctionnelle dont les deux premiers termes sont respectivement les
contributions cinétiques, de Coulomb et du terme d’échange-corrélation. L’intégrale dans
l’équation (II.2) représente le potentiel d’intération entre le noyau et les électrons. Le pre-
mier terme de l’équation (II.3) est l’opérateur d’énergie cinétique, le second est le terme
répulsif de Coulomb (i.e. le terme de Hartree) et traduit l’interaction entre deux den-
sités électroniques. Le terme d’échange-corrélation Exc [ﬂ(r)] tient compte de l’influence
réciproque de la position instantanée des électrons.
L’échange est un e et dû à l’indiscernabilité des électrons qui sont des fermions et
suivent une statistique de Fermi-Dirac. Une fonction d’onde à N corps construite par
produit des fonctions d’ondes à un électron est anti-symétrique vis-à-vis de la permutation
des positions d’une paire d’électrons
 (r1, ..., ri, ...rj, ..., rN) = ≠ (r1, ..., rj, ...ri, ..., rN).
Elle est aussi appelée déterminant de Slater. L’échange prend sa source du principe d’ex-
clusion de Pauli par une séparation spatiale des électrons de même état quantique (spin,
moment cinétique). C’est un e et non-local. Chaque électron possède une région hypothé-
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Figure II.A. Schéma des trous de Fermi et de Coulomb décrivant l’échange-corrélation qui
modifie la densité électronique au sein d’une molécule ou d’un atome.
tique de l’espace appelé trou d’échange (ou de Fermi) interdite aux électrons de même spin.
Cet espace contribue à la réduction de l’énergie électrostatique d’une quantité Eéchange
qui empèche deux électrons de même spin de se rapprocher indéfiniment. A ce niveau
de théorie, nous sommes dans une approximation dite de Hartree-Fock où le système est
un ensemble de particules sans interactions évoluant dans un potentiel e ectif VHF [2].
Cette approximation prend en compte le terme complexe d’échange qui peut être di ci-
lement calculé numériquement. Par la suite, la représentation en terme de trou de Fermi
a donné lieu a une simplification de la non-localité du terme d’échange dont Slater en est
l’auteur [3, 4].
Dans cette dernière approximation, les électrons de spins opposés peuvent pénétrer le
trou d’échange et comme les électrons sont considérés indépendants, le traitement entre
paires d’électrons de spins parallèles et opposés pose problème. En d’autres termes, le
mouvement de chaque électron n’est pas instantanément corrélé avec celui des autres.
Pour prendre en compte la corrélation du mouvement des électrons de spins opposés liés
à la charge de répulsion, un hypothétique trou de corrélation (ou de Coulomb) peut être
adjoint à chaque électron. Celui-ci a une extension spatiale plus petite que le trou de
Fermi en vertu du principe de Pauli. L’énergie de corrélation seule est définie comme la
di érence entre l’énergie exacte du système et l’énergie de Hartree-Fock EHF = ≠ÒVHF
Ecorr = Eexacte ≠ EHF.
Cette énergie peut être évaluée par des méthodes dites post Hartree-Fock comme le trai-
tement perturbatif ou l’interaction de configuration.
Dans le cadre de la DFT, on parle de trou d’échange-corrélation qui modifie la dis-
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tribution électronique au sein d’un atome ou d’une molécule. La théorie basique dite de
Hartree ne prend en compte ni échange ni corrélation mais est soluble exactement, nous
pouvons donc en déduire l’énergie exacte par
Eexacte [ﬂ(r)] = EHartree [ﬂ(r)] +Exc [ﬂ(r)] ,
Exc étant inconnue.
Théorème 2
Le second théorème fondamental de la DFT dit que la fonctionnelle de l’énergie totale
d’un système à N électrons possède un minimum correspondant à l’énergie de l’état fon-
damental et à la densité électronique de l’état fondamental [1]







Ce théorème utilise le principe variationnel i.e. on minimise l’énergie sous la contrainte








3rj + Vxc(r) + Vext(r)¸ ˚˙ ˝
Ve (r)
≠‘i
TXXXXVÂi(r) = 0, (II.4)
pour chaque orbitale Âi appelés orbitales de Kohn-Sham. La résolution de cette équation
requiert la connaissance du potentiel e ectif Ve (r). On peut alors obtenir la densité
ﬂ(r) = 2qi fi|Âi(r)|2 où le facteur 2 tient compte de la dégénérescence de spin et le
terme fi est l’occupation de l’orbitale i (0 Æ fi Æ 1). Le potentiel d’échange-corrélation




Ce potentiel obtenu est local, il ne dépend pas de la valeur du potentiel en d’autres
points de l’espace et est alors égal à Vxc[ﬂ(r)]. Un nouveau potentiel e ectif peut être
calculé, il dépend de la densité électronique qui elle-même dépend des fonctions d’ondes
mono-électroniques Âi, le processus est dit auto-cohérent [5].
On peut remarquer que la localité du terme d’échange-corrélation rend les équations de
Kohn-Sham moins complexes que les équations de Hartree-Fock, pouvant être obtenues
par un principe variationnel similaire. Ces dernières comprennent seulement le terme
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d’échange non-local qui est di cilement évaluable. Si on connaît la forme exacte de Exc,
alors l’énergie totale du système est bien la valeur propre de l’opérateur hamiltonien
de l’équation de Schrödinger et est donc considérée comme exacte. L’approximation se
fait sur le choix de l’énergie d’échange-corrélation et du potentiel d’échange-corrélation. Il
existe plusieures fonctionnelles dont le but est de décrire au mieux l’interaction d’échange-
corrélation inconnue, le choix dépend du système à étudier.
Les orbitales de Kohn-Sham n’ont pas de signification physique, en revanche la somme
de leur carré décrit la densité exacte. Le déterminant de Slater construit sur les orbitales
de Kohn-Sham n’a donc rien à voir avec la fonction d’onde multi-électronique. Les ap-
proximations faites dans les calculs DFT permettent de simuler des systèmes de plus
grandes tailles comparé à la méthode de Hartree-Fock.
II.1.2 Fonctionnelles d’échange-corrélation
Ces fonctionnelles comprennent toutes les contributions inconnues du problème à N
corps. Elles incluent les e ets d’échange et de corrélation exposés plus haut mais aussi les
e ets non-classiques dûs à la self-interaction et à l’énergie cinétique. Il existe di érents
degrés d’approximation du potentiel d’échange-corrélation allant du moins précis au plus
précis aboutissant à la fonctionnelle exacte.
L’approximation de la densité locale (LDA) est basée sur un gaz d’électrons uniformé-
ment réparti dans l’espace. Ce dernier est subdivisé en éléments de volume infinitésimaux








La densité d’énergie ‘xc(ﬂ) est alors exprimée comme la somme des contributions d’échange
et de corrélation. Pour un gaz d’électrons uniforme, l’énergie d’échange est connue de ma-
nière exacte. L’énergie de corrélation peut être obtenue par d’autres méthodes comme
des méthodes Monte-Carlo. Une expression a été proposée par Vosko, Wilk et Nusair
en 1980 [6]. Cette approximation, bien que ne comportant aucun paramètre empirique,
manque globalement de précision. Lorsqu’on utilise ce type de fonctionnelle sans ajout de
termes correctifs, il s’agit de calculs premier principe.
L’approximation du gradient généralisé (GGA) consiste à ajouter à la LDA une quan-
tité non-locale qui est le gradient de la densité. Elle prévoit une distribution électronique
non-homogène où la plus forte densité électronique est située proche des noyaux ato-
miques. Cette addition peut être vue comme le développement en série de Taylor au
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Ces fonctionnelles sont formées à partir de paramètres ajustés sur des données expéri-
mentales avec une grande précision et ne font plus vraiment partie des méthodes premier
principe par l’apport de ces données empiriques.
Parmi les fonctionnelles GGA, nous avons employé dans cette thèse la fonctionnelle
de Perdew, Burke et Ernzerhof (PBE) [8]. Cette fonctionnelle n’utilise pas de données
expérimentales et est connue pour sa bonne précision sur un large domaine de systèmes.
Fonctionnelles hybrides
L’utilisation des orbitales de Kohn-Sham pose problème dans l’application de la DFT en
matière condensée. L’un des problèmes les plus connus dans les calculs premier principe
est la sous-estimation du gap dans les semi-conducteurs et les isolants, l’erreur pouvant
atteindre 50%. Le problème vient de l’absence d’un terme dans les gaps de Kohn-Sham
(Excg ) provenant de la discontinuité des dérivés des fonctionnelles d’échange-corrélation [9].
Ce terme est absent par construction de chaque fonctionnelle approximée (LDA, GGA ou
autre).
Becke, en 1993, a montré qu’une fraction de l’énergie d’échange exact de Hartree-Fock
introduite dans la fonctionnelle premier principe permet une amélioration significative de
la précision en DFT. Les fonctionnelles obtenues sont appelées fonctionnelles hybrides.
Elles sont construites comme une combinaison linéaire de l’échange exact de Hartree-Fock
et de di érentes fonctionnelles d’échange-corrélation. Le poids de chaque contribution est
ajusté sur des données expérimentales. La fonctionnelle hybride qui connaît le plus de
succès est la fonctionnelle B3LYP [10, 11]
EB3LYPxc = ELDAxc + 0.2(EKSx ≠ ELDAx ) + 0.72EB88x + 0.81ELYPc + 0.19EVWMc .
Ex dénote l’énergie d’échange et Ec l’énergie de corrélation. L’énergie d’échange vient du
déterminant de Slater de Kohn-Sham et non celui de Hartree-Fock. Dans le cadre GGA,
l’échange est apporté par la fonctionnelle de Becke B88 [12] et la corrélation par celle de
Lee-Yang-Parr (LYP) [13]. Une partie du potentiel de Vosko-Wilk-Nusair(VWN) [14] est
aussi introduite. Cette fonctionnelle hybride est l’une des plus précises et plus populaire
mais très coûteuse en ressources de calcul et inapplicable pour des surfaces.
La fonctionnelle hybride de Heyd, Scuseria et Ernzerhof (HSE) évalue l’échange de
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Hartree-Fock par un potentiel de Coulomb écranté [15]. Elle a l’avantage d’être une des
méthodes hybrides les moins coûteuses car l’évaluation de l’échange de Fock est réduite à
de petites distances entre électrons. Elle est définie par une fraction de l’échange de Fock
a à séparation entre électrons nulle et d’une échelle de longueur Ê≠1 sur laquelle l’échange
de Fock courte-portée est calculé
EHSExc = aEKS,CPx (Ê) + (1≠ a)EPBE,CPx (Ê) + EPBE,LPx (Ê) + EPBEc ,
où LP et CP signifient longue portée et courte portée respectivement. L’échange de
Hartree-Fock est calculé en utilisant la matrice densité de Kohn-Sham ﬂ‡,‡Õ(r, rÕ)






|r≠ rÕ| |ﬂ‡,‡Õ(r, r
Õ)|2 drdrÕ,
avec erfc la fonction erreur complémentaire et r et ‡ sont respectivement les vecteurs
positions et les états de spin des électrons.
II.1.3 Formalisme des ondes planes
Pour modéliser nos systèmes, nous avons utilisé le code de dynamique moléculaire
VASP-5 (Vienna Ab-initio Simulation Package) basé sur la DFT employant des en-
sembles de bases d’ondes planes combinés avec des pseudo-potentiels issus d’ondes planes
augmentées (PAW).
Les pseudo-potentiels
Le formalisme des pseudo-potentiels utilise le fait que les propriétés chimiques des molé-
cules et des solides sont principalement gouvernées par les électrons de valence. Les élec-
trons situés proches des noyaux, aussi appelés électrons de cœur, sont considérés comme
chimiquement inertes et leur potentiel associés peut être substitué par un potentiel e ectif
appelé pseudo-potentiel. Ce dernier n’interagit qu’avec les électrons des couches externes
qui, quant à eux, peuvent être traités un par un. Le choix d’un pseudo-potentiel doit
être basé sur le caractère des liaisons entre atomes du système. Si le potentiel extérieur
est remplacé par un pseudo-potentiel, le hamiltonien décrivant les électrons de valence
devient un pseudo-hamiltonien et les fonctions d’ondes sont des pseudo-fonctions d’ondes.
L’approximation du pseudo-potentiel consiste à considérer les pseudo-fonctions d’ondes
comme des fonctions d’ondes. Les pseudo-potentiels à norme conservée sont tels que la
norme de la pseudo-fonction d’onde est identique à la norme de la fonction d’onde. Les
pseudo-fonctions d’ondes issues de potentiels dits ultra-doux n’ont pas la même norme que
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la fonction d’onde et ne sont pas orthonormales. Les pseudo-potentiels utilisés aujourd’hui
sont séparés en une partie locale et une partie non-locale





|piÍDijÈpj |¸ ˚˙ ˝
non≠locale
.
L’indice i représente l’atome i ainsi que ses nombres quantiques n, l,m. La matrice Dij
est diagonale dans le cas de pseudo-potentiels à norme conservée et non-diagonale dans le
cas de pseudo-potentiels ultra-doux. La partie locale représente l’interaction de Coulomb
entre le cœur (noyau + électrons) et les électrons de valence. La partie non-locale utilise
les projecteurs p.
Lorsque l’on prend tous les électrons en compte dans le calcul, la méthode est dite
tous électrons. Elle est plus précise mais la condition d’orthogonalité des fonctions d’ondes
proches des noyaux rend leur description très coûteuse en ressources numériques. C’est le
cas lorsque la base utilisée est non-locale i.e n’est pas directement liée aux atomes.
Les ondes planes
Dans cette thèse nous avons employé le formalisme de Kohn-Sham sur une base non
locale d’ondes planes. On a évoqué plus haut les di cultés liées à la description des élec-
trons de cœur par la condition d’orthogonalité. Cette di culté est d’autant plus grande
avec une base d’ondes planes. C’est pourquoi la description de la région proche du noyau
par un pseudo-potentiel est plus que recommandée lorsqu’on utilise une base non-locale.
Le pseudo-potentiel a pour e et de lisser les fortes variations de potentiel proche du noyau
et facilite son développement sur une base d’ondes planes.
Ce formalisme a l’avantage de pouvoir changer aisément d’une représentation dans
l’espace réel (où l’opérateur d’énergie potentielle est diagonal) en représentation dans
l’espace réciproque (où l’opérateur d’énergie cinétique est diagonal) par une transformée
de Fourrier rapide (FFT). Aussi il est simple de contrôler la convergence de la base en
exprimant les valeurs propres et les énergies totales en fonction de l’énergie de coupure
Ecut i.e. la plus grande énergie cinétique d’une onde plane au sein de la base choisie.
Contrairement aux bases localisées, les erreurs dues à la superposition des bases n’existent
pas.
Enfin, les forces de Helmann-Feynmann agissant sur les atomes et les contraintes sur
la maille unité peuvent être calculées rapidement par la valeur moyenne du Hamiltonien
par rapport aux coordonnées.
Les équations de Kohn-Sham sont résolues par le théorème de Bloch qui place des
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ondes électroniques dans un potentiel périodique [16]
Ânk(R + r) = Ânk(r)eikR,
avec la périodicité de la maille unk(r) = unk(R + r) unité dans la fonction d’onde donnée
par
Ânk(r) = unk(r)eikR.
Toute fonction pérodique du réseau peut s’écrire comme une somme d’ondes planes et le





où uk(G) est la transformée de Fourrier de uk(r). Le nombre d’ondes planes peut être
donné comme une fonction de la coupure en énergie cinétique Ecut en formant une sphère
d’ondes planes (k+G)
2
2 < Ecut dans l’espace réciproque. Pour bien décrire les fortes va-
riations de densité électronique au voisinage du noyau, on doit utiliser un grand nombre
d’ondes planes. Plus on va vers les éléments lourds de la classification périodique, plus le
nombre d’ondes planes doit être conséquent et la description devient di cile.
Les ondes planes augmentées
Le formalisme des ondes planes augmentées fut initialement introduit par Blöchl [17].
Cela consiste à reprendre le formalisme du pseudo-potentiel tout en ayant une description
correcte de la région de cœur [18]. La fonction d’onde tous électrons est alors dérivée à










Cette transformation n’est e ective que dans une région appelée région d’augmentation
délimitée autour de chaque noyau atomique. Au sein de cette région, on définit une base
de fonctions locales décrivant le système tous électrons {„i,nlm} où par la suite, l’ensemble
des indices sera contracté par l’indice i. Ces fonctions locales sont choisies comme solution
de l’équation de Schrödinger pour l’atome isolé pour chaque espèce chimique du système.
L’autre base {„˜i} est reliée aux {„i} par |„iÍ = T |„˜iÍ. Les p˜j sont des projecteurs res-
treints dans la région d’augmentation et sont duaux aux pseudo-fonctions d’ondes de base
È„˜i|p˜jÍ = ”ij .
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La transformation PAW étend le formalisme des pseudo-potentiels en reliant les pseudo-
fonctions d’ondes qui sont douces et facile à manipuler aux fonctions d’ondes tous élec-
trons. Elle permet un gain en temps de calcul considérable par rapport à une méthode
tous électrons.
II.2 Calcul des charges
Le calcul des charges par atome fournit des informations sur la nature d’une liaison
ou le transfert de charge. Cette quantité est donc essentielle dans les matériaux polaires.
Il n’existe cependant pas de "méthode miracle" pour calculer exactement une charge
atomique puisque la notion de charge atomique est locale, or pour décrire correctement
les phénomènes quantiques, la non-localité doit être prise en compte. Les méthodes de
calcul des charges atomiques sont très nombreuses, nous citons dans cette thèse les plus
pertinentes. Les approches de calcul de la charge atomique peuvent être divisées en deux
classes distinctes. L’une basée sur la représentation des fonctions d’ondes moléculaires
utilisant les fonctions de base, l’autre directement basée sur la densité électronique.
II.2.1 Méthodes des fonctions de base
La définition la plus ancienne de la charge atomique est l’analyse de population de
Mulliken [19]. Cette méthode utilise les fonctions de la base sur laquelle la fonction d’onde
moléculaire est exprimée. Les orbitales  i(r) sont développées sur les fonctions de base




µœaCµi„µ(r). Le nombre total d’électrons























avec Dµ‹ la matrice densité définie par Dµ‹ =
qocc
i niCµiC‹i, ni désignant la population
de l’orbitale i. Sµ‹ est l’intégrale de recouvrement entre „µ(r) et „‹(r). La population
nette de Mulliken des fonctions de base est donnée par les éléments diagonaux DµµSµµ.
La population brute de Mulliken Qµ des fonctions de base est donnée par




2 (Dµ‹Sµ‹ +D‹µS‹µ) . (II.5)
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On peut en déduire simplement la charge atomique de Mulliken pour l’atome a par som-
mation des Qµ sur les fonctions de base




avec ZA le numéro atomique de l’atome a. L’adjonction de la moitié de la population de
recouvrement totale dans l’équation (II.5) ne tient pas compte des di érences en électro-
négativité entre deux atomes. De plus, cette approche ne converge pas avec l’augmen-
tation de la taille de la base. Plusieurs ra nements ont été proposés pour résoudre le
problème associé aux charges atomiques basées sur des fonctions de base centrées sur
les atomes [20, 21]. La plus importante étant l’analyse de population naturelle (NPA)
développée par Reed et al.[22].
II.2.2 Méthodes de la densité électronique
La seconde classe de méthode basée sur la densité électronique comprend plusieurs
approches. La méthode de Hirshfeld utilise la densité électronique de la molécule et celle
d’une promolécule 1 fictive [23]. La densité électronique dans la promolécule est définie





La densité électronique de la molécule réelle ﬂmol est distribuée sur les atomes a dans








La charge atomique de Hirshfeld QHira est alors obtenue en soustrayant l’intégrale de la
densité associée à l’atome a à la charge du noyau Za





Cette méthode à l’avantage de tenir compte de la taille caractéristique d’un atome.
La méthode de Richard F. W. Bader est de même basée sur la densité électronique
dans l’espace réel ﬂ(r) [24]. Elle utilise la topologie de la densité électronique pour définir
un domaine atomique. La première étape consiste à localiser les points où la densité de
1. Système de référence idéal dans lequel les atomes n’interagissent pas et sont gelés dans leur positions
réelles.
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charge est minimale (Òﬂ(r) = 0) le long d’un chemin décrivant une liaison ainsi que
les maxima dans la direction normale à la liaison. Les minimas sont alors utilisés pour
déterminer les surfaces de flux nul. Ce sont ces surfaces qui divisent la molécule en régions
atomiques. L’intégrale de la densité électronique au sein d’un volume appelé volume de
Bader  B donne la charge assignée à cet atome




Dans cette thèse, nous étudions un matériau polaire dont l’étude des charges plan par
plan est primordiale. Le partitionnement de Bader est le mieux adapté pour notre étude,
notamment pour la détermination précise de la séparation de la densité de charge entre
plans atomiques selon la direction de polarisation.
Il existe une définition plus récente de la charge atomique basée sur l’intégration de
la densité de charge sur un volume appelé cellule de Voronoi  V [25, 26]. Cette approche
s’intéresse au changement de la densité électronique ﬂdef(r) = ﬂ(r) ≠ ﬂpm(r) partant de
la superposition des densités atomiques vers la densité finale de la molécule. Elle décrit





La méthode de Bader requiert une étude de convergence de la charge par rapport
à la finesse de la grille FFT sur laquelle s’e ectue la transformée de Fourier rapide.
Les matériaux polaires introduits dans le chapitre précédent nécessitent une analyse des
charges atomiques et une évaluation du transfert de charge. La méthode de Bader est
bien adaptée à cette étude. Cependant, la distribution de charges dans des matériaux
présentant un dipôle macroscopique, comme ceux étudiés dans cette thèse, engendre des
e ets indésirables que nous allons décrire.
II.2.3 Corrections dipolaires
Les calculs pour lesquels la maille considérée n’est pas neutre ou contient un grand
moment dipolaire posent problème du fait de la périodicité de la cellule. Un grand dipôle
associé à des conditions aux bords périodiques engendre des énergies qui ne sont pas
correctes et convergent très lentement en fonction de la taille L de la maille. VASP est
capable de corriger ces erreurs en utilisant une correction dipolaire [27, 19]. Lorsque celle-
ci est activée, un potentiel électrostatique linéaire est ajouté au potentiel local et corrige
les erreurs introduites par la périodicité de la maille. Les principales erreurs sur les forces
sont de même corrigées. Néanmoins, l’application de la correction dipolaire ralentit la
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convergence des énergies.
Cet aspect nous a forcés à conduire nos calculs
de surface selon un modèle dit slab dans lequel
le centre du vide coïncide avec le centre de la
maille comme illustré sur la figure ci-contre (à
gauche). La maille périodique selon la direction
z de correction dipolaire, est représentée par des




avec Rcent la position du centre du dipôle.
Ces corrections sont utiles lorsqu’on s’intéresse au potentiel local dans le vide au voi-
sinage de la surface. Typiquement dans l’évaluation du travail de sortie de l’électron qui
est traité au chapitre IV.
La DFT est un outil très puissant qui, si la bonne fonctionnelle est utilisée, permet de
décrire correctement la structure atomique de l’état fondamental d’un système ainsi que
sa structure électronique. Nous avons passé en revue un certain nombre de phénomènes
d’ordre chimique et électrostatique qui sont importants pour les nitrures polaires. La
DFT est capable de reproduire tous ces phénomènes dans la limite de la description de
la fonctionnelle d’échange-corrélation. Des précautions sont à prendre lorsque le système
présente un moment dipolaire macroscopique.
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Reconstruction (2◊ 2) de
l’AlN(0001)
III.1 AlN
À 300 Kelvin (K), le nitrure d’aluminium (AlN), de structure cristalline wurtzite, a
le plus grand gap direct (6,2 eV) parmi les semiconducteurs III-V [1]. Ce matériau de
synthèse posssède de plus des propriétés uniques comme une faible densité, une grande
rigidité et une grande constante piezoélectrique [2]. La mobilité des électrons y est de
300 cm2V≠1 s≠1 et celle des trous 14 cm2V≠1 s≠1. La conductivité électrique est de 10≠11–
10≠13  ≠1 cm≠1. Son point de fusion se situe à 3023 K entre 100 et 500 atm d’hydrogène
et sa conductivité thermique est de 2,85 Wcm≠1 ¶C≠1. Les composants basés sur l’AlN
pourraient avoir une conductivité thermique plus de deux fois plus élevée que le nitrure
de gallium (GaN) et nécessiteraient donc moins de systèmes refroidisseurs. C’est un atout
majeur dans les applications destinées à l’électronique de puissance. Actuellement, le GaN
est le candidat de choix pour remplacer le silicium dans de tels composants car il possède
une conductivité thermique de 1,3 Wcm≠1 ¶C≠1.
Les techniques d’élaboration de films minces épitaxiés du nitrure d’aluminium sont
— le dépôt chimique en phase vapeur
— le dépôt par ablation laser impulsionnel
— la pulvérisation cathodique
— le dépôt par couche atomique (Atomic Layer Deposition, ALD)
— l’épitaxie par jet moléculaire (Molecular Beam Epitaxy, MBE)
La phase la plus stable de l’AlN est du type wurtzite et possède le groupe d’espace
P63mc. La technique expérimentale utilisée au CEMES pour la croissance du nitrure
d’aluminium est l’épitaxie par jet moléculaire (MBE) avec un gaz d’ammoniac (NH3)
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comme précurseur azoté. Le bâti MBE est équipé d’un canon à di raction par réflexion
d’électrons de hautes énergies (RHEED). L’énergie utilisée ici est de 15 keV. L’incidence
rasante du faisceau fait apparaître des raies de di raction caractéristiques de la surface
pendant la croissance. Cet instrument permet donc de caractériser les reconstructions de
surface en temps réel. Le substrat utilisé pour la croissance des couches minces d’AlN est
le 4H-SiC. La surface est reconstruite (
Ô
3◊Ô3)R30¶ avant le début de la croissance de
l’AlN [4]. Le nitrure est déposé en formant une couche variant entre cent et deux-cent
nanomètres d’épaisseur à une vitesse de croissance de 10 nmh≠1.
Du fait du grand gap que possède l’AlN, aucun courant tunnel n’a été détecté lors
de mesures par microscopie à e et tunnel (STM). Les images de microscopie à force
atomique en mode non-contact (nc-AFM) réalisées à température ambiante ont permis
d’atteindre la résolution atomique sur l’AlN(0001). Cependant, ce microscope nous ren-
seigne peu sur les propriétés électroniques de surface. La technique du microscope à sonde
de Kelvin pourrait permettre de mesurer des quantités telles que le travail de sortie des
électrons [5, 6, 7, 8]. La théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) peut être utilisée en
combinaison avec les résultats expérimentaux sur l’AlN pour une meilleure compréhension
des propriétés de surface. Notamment sur le fait que la surface ne doit pas avoir d’états
conducteurs afin d’éviter les courants de fuite dans les dispositifs décrits en introduction.
Ce chapitre décrit les étapes de calculs qui ont permis de déterminer par DFT les
reconstructions de surface les plus probables compte tenu des conditions expérimentales,
ainsi que leurs structures de bandes. De plus, l’évaluation de la distribution de charge
confirme la manière dont le système établit la charge de surface compensatrice nécessaire
à sa stabilisation.
III.1.1 AlN(0001)
Les variations d’empilement dans l’AlN wurtzite constituent les di érents polytypes.
La nomenclature (Fig. III.A.) décrivant ces derniers se compose d’un chi re et d’une
lettre. La lettre désigne le type d’empilement, H pour hexagonal, C pour cubique et R
pour rhomboédrique. Le chi re indique le nombre de bi-couches contenues dans la maille
élémentaire.
Figure III.A. Nomenclature de Ramsdel pour le nitrure d’aluminium.
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Les empilements 2H-AlN et 4H-AlN sont exposés Fig III.B. La maille élémentaire
composée de 4(8) atomes pour 2H(4H)-AlN apparaît en rouge sur la figure. La matrice de
passage des coordonnées hexagonales vers les coordonnées cartésiennes et les coordonnées











Al1( 23 , 13 , 12 (1+(≠1)n)))
N1( 13 , 23 ,u)
Al2( 23 , 13 , 12)











Al1( 23 , 13 , 14),N1( 13 , 23 ,u2 )
Al2(1,0, 12),N2( 23 , 13 , 14+u2 )
Al3( 23 , 13 , 34),N3(1,0, 1+u2 )
Al4( 13 , 23 ,1),N4( 23 , 13 , 34+u2 )
où dans le cas de l’AlN le paramètre interne u = 0.382 et n = {0, 1} dans la direction
<0001>. Selon la norme cristallographique imposant l’atome le plus lourd à l’origine, le
cas n = 0 correspond au clivage de la face (0001) terminée azote et le cas n = 1 donne
le clivage de la face (0001) terminée azote. Les deux autres cas peuvent être générés par
inversement des espèces atomiques.
Figure III.B. Représentation des polytypes 2H et 4H de l’AlN.
La terminaison d’une surface n’est pas triviale car selon l’endroit où le cristal est
clivé, l’énergie de surface peut être très di érente selon l’empilement de terminaison. Le
phénomène est d’autant plus complexe avec un matériau polaire dont l’empilement est
une succession de plans alternativement chargés positivement et négativement. Comme
l’aluminium possède trois électrons de valence et l’azote cinq, ces deux atomes sont dans
une coordination tétraédrique avec quatre liaisons par atome dans la maille wurtzite. Pour
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la face (0001) terminée aluminium, un atome d’aluminium réalise trois liaisons covalentes
avec ses azotes voisins du plan inférieur. L’hybridation sp3 impose une quatrième liaison
dite pendante directionnelle et orientée en direction du vide. Si on applique ce même
raisonnement à la face (0001) terminée azote, celle-ci présenterait alors trois liaisons
pendantes et peut être considérée comme instable. Il en va de même pour la face (0001)
terminée aluminium. Seules les faces (0001) terminée aluminium et (0001) terminée azote
sont à étudier. Ces deux surfaces sont dites stœchiométriques, c’est à dire qu’elles sont
terminées par l’une des deux espèces (ici Al ou N) avec une position initiale similaire à
celle dans la maille en volume. Elles ont elles-mêmes de grandes chances d’être instables
du point de vue électrostatique car l’AlN(0001) est polaire et aucune surface polaire
purement stœchiométrique non hydrogénée n’a été observée à ce jour.
À ce stade de l’étude, nous ne pouvons pas savoir quelle terminaison est la plus stable.
Des calculs ab-initio permettent d’obtenir les énergies de di érentes surfaces reconstruites
possibles et de déduire un diagramme de phase correspondant à ces surfaces et à nos
conditions expérimentales. Plusieurs calculs pour trouver la reconstruction la plus stable
ont été réalisés en considérant les phases non hydrogénées [9, 10].
Les conditions expérimentales relatives à la croissance par épitaxie utilisent des at-
mosphères riches en hydrogène (H2 ou NH3). C’est pourquoi des calculs sur des phases
hydrogénées furent e ectués pour expliquer les résultats expérimentaux impliquant des
techniques MBE et MOVPE sur GaN [11] et MOVPE sous haute pression de H2 [9].
Nous présentons donc ici le calcul du diagramme de phase des reconstructions possibles
de l’AlN(0001) correspondant à nos conditions expérimentales i.e. MBE sous atmosphère
NH3.
III.2 Calculs préliminaires
Une série de paramètres structuraux sont à déterminer pour décrire le système. Pour
cela, une étude de la convergence de ceux-ci par rapport à l’énergie totale est requise. Le
paramètre de maille de l’AlN dans son environnement en volume doit être déterminé avec
un écart minimal par rapport aux données expérimentales mais aussi de telle sorte qu’il
corresponde au minimum d’énergie de l’état fondamental. Pour aboutir à une bonne des-
cription des paramètres structuraux nous devons employer une fonctionnelle de la densité
qui rende compte du caractère iono-covalent de la liaison AlN. La fonctionnelle PBE est
peu coûteuse en temps de calcul et a déjà prouvé son e cacité dans la recherche de bons
paramètres structuraux des cristaux en comparaison à l’expérience. En revanche, pour le
calcul de la structure électronique des semi-conducteurs III-V, cette fonctionnelle ne sera
pas appropriée car elle sous-estime le gap ainsi que la dispersion des bandes d’énergie.
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Toujours dans le souci d’un coût en calcul moindre, nous avons choisi de tester la fonc-
tionnelle hybride HSE06 pour ajuster le gap. Le critère de convergence sur l’énergie totale
est atteint lorsque la di érence en énergie entre deux itérations successives est inférieure
à 10≠8 eV. La dimension de la base d’ondes planes doit être su samment grande pour
que l’énergie de l’état fondamental soit déterminée au meV près. Chaque pseudo-potentiel
des atomes a une gamme d’énergie qui permet de connaître le nombre d’ondes planes re-
quises pour décrire l’atome isolé. La coupure en énergie cinétique des électrons Ecut pour
l’azote est situé à 400 eV et l’aluminium à 240 eV. Dans le cas des solides, une coupure en
énergie Ecut plus élevée est nécessaire pour décrire le matériau. Comme l’augmentation
de la taille de la base fait augmenter le temps de calcul, le paramètre Ecut contrôlant le
nombre d’ondes planes doit être soigneusement étudié. La méthode d’élargissement pour
la température des électrons au cours des cycles auto-cohérents utilisée est celle du tétra-
èdre avec corrections de Blöchl. Un maillage dans l’espace réciproque de 11◊ 11◊ 7 a été
choisi pour l’étude de ce paramètre. La figure III.C.a. montre qu’une coupure en énergie
a. b.
Figure III.C. Convergence de l’énergie totale : a. par rapport à Ecut et b. par rapport à kx = ky.
Ici kz = akx/c
de 500 eV est acceptable et III.C.b. indique qu’un maillage de 8◊8◊5 points k est requis
pour converger vers l’état fondamental pour la fonctionnelle PBE (bleu), et 7◊7◊4 pour
la fonctionnelle HSE06 (rouge).
III.2.1 AlN en volume
Le calcul du paramètre de maille peut maintenant être réalisé en fixant le paramètre
interne u à sa valeur expérimentale. Pour une valeur de c/a donnée, un balayage du pa-
ramètre a est réalisé et un graphe de l’énergie en fonction du volume de la cellule de la
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maille est montré sur la figure III.D. L’approximation locale de la densité (LDA), l’ap-
proximation du gradient généralisé (GGA) et la fonctionnelle PBE permettent de trouver
un paramètre de maille a = b pour un paramètre u et une valeur de c/a proche des valeurs
expérimentales. Les di érentes valeurs des paramètres structuraux sont rassemblées dans
a. b.
Figure III.D. Convergence du paramètre de maille a pour di érentes valeurs de c/a. a. Pour PBE,
la position des minima est dénotée par une barre verticale. b. pour HSE06.
le tableau III.1. Le paramètre c est a né en étudiant E = f(c) à a fixé. Les fonctionnelles
a (Å) c/a u
LDA [12] 3,099 1,604 0,381
LDA [13] 3,112 1,605 0,381
exp [14] 3,112 1,601 0,382
LDA [4] 3,091 1,603 0,382
PBE [4] 3,130 1,602 0,382
HSE06 3,097 1,602 0,382
Table III.1 Paramètres structuraux de l’AlN(0001) calculés dans le cadre LDA et GGA-PBE et com-
paraison avec les précedents résultats et l’expérience (exp).
PBE et HSE06 donnent de très bons résultats en accord avec l’expérience (< 1%).
Structure de bande
La structure de bande est calculée dans les directions parallèles au plan (x, y) à sa-
voir  ( M), T(MK) et  (K ) ainsi que la densité d’états correspondante. Ce calcul est
e ectué avec un total de 136 points k partagés entre les points de haute symétrie. La
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figure III.E. montre un gap de bande de 4 eV sous-estimé avec la fonctionnelle PBE.
Figure III.E. Structure de bande dans les directions  , T et   respectivement et la densité d’états
correspondante
Charge atomique
Nous continuons notre étude sur les conver-
gences préliminaires en s’intéréssant à celles
de la charge de Bader en volume pour les
paramètres de maille PBE déterminés plus
haut en fonction de la densité de la grille
FFT [15]. En prévision de calculs e ectués
sur des plus grandes mailles, nous nous limi-
terons à un espace entre nœuds de la grille
FFT de 0,0163 Å que nous garderons pour
la suite lors de calculs de la charge de Bader.
D’après la figure ci-contre, la charge de Ba-
der pour la maille volumique est qB =2,376
|e| ce qui correspond à une précision de 0,001
|e|.
Cette valeur de qB =2,376 |e| fluctue selon le rapport c/a de la maille volumique et
selon la fonctionnelle choisie. L’occupation au sein du volume de Bader d’un atome d’alu-
minium est de 0,623 |e| et de 7,377 |e| pour un atome d’azote. L’azote étant bien plus
électronégatif que l’aluminium, le transfert de charge a lieu de l’aluminium vers l’azote
et les cinq électrons de ce dernier sont inclus dans son volume de Bader. La quantité
d’électrons provenant d’un atome d’aluminium se retrouvant dans le volume de Bader
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d’un atome d’azote est 5 + 4  =7,377 soit   = qB/4 =0,594 |e| si on considère que la
charge atomique est répartie équitablement sur les quatre liaisons.
III.2.2 Surfaces È0001Í d’AlN
Dans cette partie, nous proposons de vérifier les arguments de stabilité énoncés au
chapitre I dans le cas de l’AlN(0001) et de vérifier quelle terminaison (azote ou aluminium)






où Eslab est l’énergie par atome d’un élément de volume (slab) possédant une symétrie
d’inversion comprenant la relaxation des deux faces du slab. Ebulk est l’énergie totale de
la maille élémentaire en volume. La direction È0001Í étant polaire, la face inférieure du
slab n’a pas la même terminaison que la face supérieure. De plus, la maille élémentaire
ne possède pas de symétrie d’inversion. Nous ne pouvons calculer ni énergie de surface
ni constante de Madelung 2D (voir annexe A) mais deux énergies de clivage, chacune
correspondant aux faces (000(≠1)n) terminées N pour n = {0, 1}. La relaxation des deux
faces a été faite par la méthode du gradient conjugué [16]. Les positions des ions ont
été optimisées jusqu’à ce que les forces entre ceux-ci soient inférieures à 10≠2 eVÅ≠1.
La méthode d’élargissement pour adoucir les changements abruptes de la statistique de
Fermi-Dirac employée pour la relaxation est celle de Methfessel-Paxton du premier ordre.
Un élargissement ‡MP =0,05 a été choisi tel que le coût en calcul soit acceptable et
l’occupation des bandes entière.
Figure III.F. Représentation des deux faces considérées pour le calcul de l’énergie de surface.
Un film de dix monocouches, correspondant à cinq réplications de la maille 2H en
volume selon la direction parallèle à c, a été utilisé pour les deux orientations. Une couche
de vide d’une épaisseur de 20.056Å correspondant à 4c sépare les deux faces des slabs par
périodicité de la cellule dans la direction [0 0 0 1]. Ce choix est justifié par le fait que les
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résultats convergent bien malgré la contribution dipolaire créé par le dipôle de l’AlN. Au
cours de l’optimisation, seules les deux premières couches de chaque face sont autorisées
à relaxer, les autres sont contraintes aux positions du bulk. L’équation (III.1) est valide
dans le cas où les deux surfaces sont équivalentes comme par exemple la relaxation des
surfaces (1 1 2 0) et (1 1 0 0) des III-nitrures. Dans le cas des surfaces polaires, seule la
di érence en énergie peut être comparée. Les résultats obtenus sont rassemblés dans le
tableau III.2. et sont en accord avec les résultats précédents mais systématiquement plus
‡ (meVÅ≠2) (1 1 0 0) (1 1 2 0) (0 0 0 1)3 (0 0 0 1)1
LDA [17] 175 187 602 271
PBE 133 138 421 187
Table III.2 Énergies des di érentes surfaces étudiées. Dans les deux dernières, l’indice correspond au
nombre de liaisons cassées pour un clivage donné.
bas[17]. Cet écart peut être dû à l’emploi d’un potentiel d’échange-corrélation di érent.
Le clivage noté (0 0 0 1)1 est énergétiquement plus favorable. Il correspond à une liaison
cassée par rapport à la maille 3D bulk. En revanche, le clivage correspondant à trois
liaisons brisées noté (0 0 0 1)3 est le plus instable. Ce résultat n’est pas surprenant car lors
d’un clivage, la section se fera selon l’empilement le moins compact.
États de surface
Nous avons repris cinq mailles élémentaires empilées correspondant à dix bi-couches se-
lon la direction polaire pour les calculs de densité d’états. Pour sélectionner les deux
terminaisons (0001) et (0001) nous avons passivé :
— l’azote d’un côté du film avec un atome de pseudo-hydrogène ayant 0,75 |e| afin
d’étudier la liaison pendante de la face terminée Al,
— l’aluminium d’un côté du film avec un atome de pseudo-hydrogène ayant 1,25 |e|
afin d’étudier la liaison pendante de la face terminée N.
Le choix de la charge des atomes de pseudo-hydrogène est traité dans la section III.3.1
Ces atomes permettent de limiter considérablement l’interaction entre les mailles due
à la périodicité selon z et donc améliorent la convergence des itérations électroniques
du schéma auto-cohérent. Nous avons e ectué un calcul polarisé en spin afin de tenir
compte d’une éventuelle brisure de symétrie de spin pour les atomes de terminaison.
Ces deux systèmes ont été relaxés selon la même méthode et les mêmes paramètres que
précédemment.
Les calculs des densités d’états projetées couche par couche sont reportés figure III.G.a.
et figure III.G.b. Les bords de bandes sont schématisés par des lignes bleues en pointillés.
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a. b.
Figure III.G. a. Densité d’états projetée couche par couche de la surface (0001), le niveau de
Fermi est épinglé sur le haut de la bande de valence. b. Densité d’états projetée
couche par couche de la surface (0001), le niveau de Fermi croise un état qui
disperse sur 2 eV et situé entre la bande de conduction et le milieu du gap.
La surface terminée azote (0001) voit son niveau de Fermi croiser un état localisé et
polarisé en spin proche de la bande de valence. La densité d’état de ce dernier est grande,
ce qui rend la surface ferromagnétique et instable. La face (0001) indique une dispersion
des états de l’aluminium de 2 eV située proche de la bande de conduction. Le croisement du
niveau de Fermi avec ces états provenant des liaisons pendantes de l’aluminium indiquent
un remplissage partiel des bandes de celles-ci. Cette surface est très proche de ce que serait
un semi-conducteur dont l’état de surface est causé par l’interaction entre électrons non-
appareillés dans les liaisons pendantes des atomes d’aluminium de surface. Ceci provoque
un recouvrement d’orbitales entre atomes d’aluminium qui confère à cette surface un
caractère métallique. La face (0001) est hypothétiquement plus stable que la face (0001).
Dans les oxydes semi-conducteurs II-VI, les liaisons pendantes contiennent 0,5 |e| sur le
cation et 1,5 |e| sur l’anion. Dans les nitrures semi-conducteurs III-V, les liaisons pendantes
contiennent 0,75 |e| sur le cation et 1,25 |e| sur l’anion. Les surfaces stœchiométriques
(0001) ou (0001) de ces derniers ont des liaisons pendantes plus proches de la mono-valence
que dans les oxydes. De plus, un matériau à géométrie tétraédrique a tendance à faire
apparaître plus facilement des états dans le gap qu’un matériau à géométrie octaédrique.
Les états de surface issus de ces deux considérations mènent à un excès de trous sur la
face terminée azote et un excès d’électrons sur la face terminée aluminium.
De manière générale, le premier critère de stabilité ‡S = ‡/4 est satisfait, ce qui assure
la convergence des calculs DFT. Le deuxième critère sur l’annulation du potentiel moyen
à l’intérieur impose au système une certaine épaisseur critique pour laquelle les calculs
convergent. Ceci est dû à la mauvaise compensation de la divergence électrostatique pour
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des films trop minces (< 5 couches) [21]. Typiquement nous avons pris 10 couches pour
assurer une formation correcte des dipôles en surface.
De part leur géométrie tétraédrique, tous les nitrures polaires ont des états de surface
dans le gap du fait des liaisons pendantes. La position relative en énergie dans le gap
des états de surface situés de part et d’autre du film et le fait que le niveau de Fermi
soit fixé ou non sur ces états détermine le saut de potentiel subsistant dans le matériau.
Ainsi, un matériau fortement ionique comme l’AlN ne dispose pas d’assez de porteurs
libres pour écranter le champ électrostatique à l’intérieur créé par les états de surface.
Ceci a pour e et de pencher les bandes du fait de la pénétration de ce champ dans le film
sur de longues distances. Ces résultats constituent le point de départ d’une série de tests
comparant plusieurs adsorbats sur une surface d’AlN(0001).
III.3 Reconstructions de surfaces polaires
III.3.1 Règle du comptage des électrons
La règle du comptage des électrons (ECR) s’avère utile pour la compréhension de la
stabilité des reconstructions. Dans un semi-conducteur III-V, des deux électrons formant
une liaison ‡, 3/4 provient du cation et 5/4 de l’anion. Dans le cas où les liaisons ont
été brisées pour donner naissance à une surface comme la terminaison (0 0 0 1)1 de la
figure III.F., il y a toujours des liaisons pendantes partiellement occupées qui servent de
force médiatrice pour les reconstructions de surface. L’existence du gap dans la structure
de bande stabilise les états de surface occupés, déstabilisent les états de surface vides
et ce processus abaisse l’énergie de surface. La structure électronique est close, c’est à
dire qu’il ne doit pas y avoir de liaisons pendantes ayant une occupation fractionnaire.
Les états de surface non-liants et liants situés en dessous du niveau de Fermi doivent
être remplis tandis que les états non-liants et anti-liants au-dessus du niveau de Fermi
doivent être vides afin de minimiser l’énergie libre de surface. La règle peut être énoncée
en considérant le nombre d’électrons restant dans la maille ne, comme étant égal à











où nX est le nombre d’atomes X dans la maille et nX‡ est le nombre de liaisons ‡ sur un
atome X. Les reconstructions qui satisfont la règle du comptage des électrons sont celles
qui ont un nombre d’électrons pair, car les liaisons pendantes restantes pourront être un
multiple de 3/4+5/4 et seront donc soit complètement occupées avec deux électrons, soit
complètement vides. La plupart des surfaces (0001) non reconstruites ne satisfont pas la
règle du comptage car les liaisons pendantes issues des cations sont toujours partiellement
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occupées. Pour toutes les mailles de la figure III.H., chaque atome d’azote possède quatre
liaisons, le nombre d’électrons restant dans la maille qui provient des atomes d’azote est
donc nul : nN(5≠4◊5/4) = 0. Pour les mailles des figures III.H.a. et III.H.b., ne = 3/4 et
ne = 4◊ 3/4 = 3 respectivement. Le nombre d’électron est fractionnaire dans le premier
cas et impair dans l’autre, ce qui signifie qu’il est impossible de vider complètement
les liaisons pendantes. En revanche la maille de la figure III.H.c. présentant une lacune
d’aluminium a un nombre d’électrons ne = 3◊ 3/4 + 3◊ 5/4 = 6 qui permet de remplir
complètement les liaisons pendantes anioniques provoquées par la lacune et de vider
complètement les liaisons pendantes cationiques.
a. b. c.
Figure III.H. a. maille (1◊1) et b. maille (2◊2) ne satisfaisant pas la règle du comptage. c.
la maille (2◊ 2) avec une lacune l’aluminium satisfait la règle. Le remplissage
des liaisons pendantes est dénoté par des hachures.
En revanche, c’est à partir de la maille (2◊ 2) que le nombre d’électrons est su sant
pour remplir au moins une liaison pendante.
L’épitaxie par jet moléculaire étant sous atmosphère d’ammoniac, nous devons prendre
en compte des atomes additionnels tels que l’azote, l’aluminium ou l’hydrogène. La règle
du comptage peut aider à trouver les reconstructions énergétiquement plus favorables. Du
fait de l’instabilité de la face terminée azote, la désorption d’un atome d’aluminium paraît
peu probable. Nous avons seulement étudié l’ajout d’azote ou d’hydrogène. La formation
des liaisons Al-H et N-H requièrent deux électrons car ce sont des liaisons covalentes.
1. L’addition d’un azote supplémentaire (Nad) dans la maille (2◊ 2) implique 16+ 3
liaisons ‡ pour l’ensemble des atomes d’azote ainsi que 12 + 3 liaisons ‡ pour
l’ensemble des atomes d’aluminium. Le nombre d’électrons restant dans la maille
est donc
ne = 5◊ 5 + 3◊ 4≠ (5/4◊ 19 + 3/4◊ 15) = 2.
La règle est satisfaite et une liaison pendante doublement occupée peut être at-
tribuée à l’azote ajouté, tandis que la liaison pendante sur l’aluminium de surface
est vide.
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2. Dans la maille (2◊2)-Nad précédente, l’ajout d’un hydrogène sur Nad et sur l’alumi-
nium restant implique dix-neuf liaisons ‡ pour les atomes d’azote liés aux atomes
d’aluminium ainsi que quinze liaisons ‡ pour les atomes d’aluminium liés aux
atomes d’azote et deux liaisons Al-H et N-H mettant en jeu deux électrons cha-
cune. Le nombre d’électrons restant dans la maille est donc
ne = 5◊ 5 + 3◊ 4 + 1◊ 2≠ (5/4◊ 19 + 3/4◊ 15 + 2◊ 2) = 0.
La règle est satisfaite ne laissant aucune liaison pendante dans la maille.
3. L’ajout d’un hydrogène sur trois atomes d’aluminium sur quatre dans la maille
(2◊2) implique seize liaisons ‡ pour l’ensemble des atomes d’azote ainsi que douze
liaisons ‡ pour les atomes d’aluminium liés aux atomes d’azote et trois liaisons Al-
H mettant en jeu deux électrons chacune. Le nombre d’électrons restant dans la
maille est donc
ne = 5◊ 4 + 3◊ 4 + 1◊ 3≠ (5/4◊ 16 + 3/4◊ 12 + 2◊ 3) = 0.
La règle est satisfaite laissant une liaison pendante vide dans la maille.
III.3.2 Optimisation des reconstructions de l’AlN(0001)
Les trois premières reconstructions ont été relaxées jusqu’à ce que les forces entre ions
demeurent inférieures à 10≠3 eV/Å. Ces reconstructions sont présentées Fig. III.I.
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a. b. c.
Figure III.I. a. Vue du dessus des mailles relaxées (2 ◊ 2)Nad en haut, (2 ◊ 2)3Al-H au
centre et (2 ◊ 2)Al-H+Nad-H en bas. Tous les sites des atomes de terminai-
son de l’AlN(0001) sont numérotés de 1 à 4 pour chaque espèce. Les atomes
d’aluminium sont en gris et les atomes d’azote en vert. b. Vue selon la direction
[1 1 2 0]. Les atomes b-Al sont entourés en rouge c. Symétrie p3m1 en notation
de Herman-Mauguin.
La reconstruction (2◊ 2)-Nad
En haut des figures III.I.a. et III.I.b., nous pouvons observer
une relaxation de l’atome d’aluminium en site 4 en gris, que
nous nommerons b-Al, vers l’intérieur du volume par rapport à
la maille non-reconstruite et confirmer les calculs précédents
sur cette reconstruction [2]. Cette relaxation interne amène
l’atome b-Al à une distance en z de 0,2 Å par rapport au plan
d’azote sous-jacent lui conférant une configuration quasi sp2
avec les atomes d’azote voisins comme le suggère l’angle de
119¶ dans le tableau ci-contre, l’angle idéal étant 120¶. Malgré
l’aspect purement chimique de ce phénomène, il peut être as-
similé à une relaxation de l’atome b-Al vers le bas. Ceci a pour
e et de déplacer les états de l’aluminium b-Al vers la bande
de conduction de la manière énoncée au chapitre I par le ren-
forcement du champ de Madelung en surface. Les trois autres
atomes d’aluminium de terminaison forment trois liaisons ‡
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La reconstruction (2◊ 2)-Nad-H+Al-H
Cette surface est une phase reconstruite et hydrogénée i.e. les
sites donneurs Nad et accepteurs b≠Al forment des liaisons Al-
H et Nad-H. Au milieu des figures III.I.a. et III.I.b., on constate
que l’atome d’aluminium 4 (b-Al) reste dans le plan des autres
atomes d’aluminium. L’angle de 108,7¶ donné dans la table
ci-contre impliquant l’atome d’aluminium b-Al et les atomes
d’azote voisins est proche de celui formé par une coordina-
tion tétraédrique (109,5¶). L’écart en z avec le plan des autres
atomes d’aluminium est de 0,107 Å. L’atome d’aluminium for-
mant une liaison avec un atome d’hydrogène se trouve donc









La reconstruction (2◊ 2)-3Al-H
À la di érence des reconstructions précédentes, la reconstruc-
tion (2◊ 2)-3Al-H est obtenue par hydrogénation de la surface
non-reconstruite. D’après le bas des figures III.I.a. et III.I.b., la
relaxation de cette surface induit une dérelaxation de l’atome
d’aluminium 1, qu’on nomme ici b-Al, vers une configuration
de type sp2 similaire à celle rencontrée dans la reconstruction
(2◊ 2)-Nad. En e et, l’écart en z par rapport au plan d’alumi-
nium sous-jacent est de 0,237 Å et l’angle que fait l’atome b-Al
avec les atomes d’azote voisins est de 118,4¶ ce qui est proche






Ces quatre reconstructions sont issues de di érentes classes. La première (2 ◊ 2)-Nad
est constituée de l’ajout d’une espèce native (l’azote) à l’AlN(0001), ce qui constitue une
couche superficielle incomplète en azote vis-à-vis de la maille volumique. Cette surface est
non-stœchiométrique par une espèce native. Sur la deuxième (2◊ 2)-3Al-H, l’hydrogène,
une espèce externe au matériau, est ajoutée. Cette surface est non-stœchiométrique par
une espèce externe. La troisième (2◊2)-Nad-H+Al-H est une surface non-stœchiométrique
par un mélange d’espèces natives et externes.
III.3.3 Critère de stabilité électrostatique
Nous avons précédemment vu que les surfaces étaient reconstruites de manière non-
stœchiométrique, donc la polarité provoquée par des couches sous-jacentes serait poten-
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tiellement compensée. Nous devons nous attendre à un faible transfert de charge compen-
satrice du volume vers la surface du fait de l’apport de charge par les espèces adsorbées
sur la surface (0001). Chaque atome dans l’AlN possède une charge nette ±”. Nous avons




dz ﬂ¯(z) = µB(zs)
S z (III.2)








ici µB(zs) = 2(≠”)◊ (1/2≠ u) c et  z = c. Ceci conduit à ‡s(zs) = ‡ (2u≠ 1) ≥ ≠0,2358
‡ avec ‡ = ”/S soit un écart de 6% par rapport à une maille wurtzite parfaite (u =
3/8, ‡s = ≠‡/4).
Toutes les reconstructions peuvent avoir la même quantité de charge de surface ‡s mais
des dipôles de surface µS di érents en raison des di érentes relaxations ce qui modifie
la distribution de charge. La charge de Bader dans le volume étant 2,376±0,001|e| par
atome d’aluminium, la condition de stabilité électrostatique est ‡S = ≠0,594|e|/S. Le
calcul de la charge atomique a été e ectué en tenant compte de la densité électronique de
cœur des atomes 1. La description de cette densité de cœur s’approche de celle d’un calcul
tous électrons du fait de l’utilisation d’ondes planes augmentées (PAW) (voir chapitre II).
L’analyse de Bader nous donne une indication concernant cette distribution de charge et
permet d’apprécier qualitativement les écarts de charges entre atomes de même espèce.
La reconstruction (2◊2)-Nad possède une distribution superficielle de charge donnée
par le tableau III.3. Chaque bi-couche est indexée par n (n = 0, 1, 2) et un plan dans une
bi-couche est noté Xn avec X=Al ou N.
L’azote additionnel fournit une charge de –2,2|e| menant à une densité de charge surfa-
cique de –0,55|e|/S qui est seulement 7% supérieure à la valeur du critère électrostatique.
En additionnant les bi-couches inférieures, l’écart au critère électrostatique diminue pour
atteindre une valeur très proche de la valeur théorique pour la seconde bi-couche. De plus,
on distingue une charge stable des trois atomes d’aluminium (1,2 et 3 du tableau III.3) liés
à Nad (2,322|e|) et une variation de l’aluminium 4 en fonction de la bi-couche. La règle
du comptage des électrons prédit une occupation nulle pour cet atome (une charge de
2,388|e|). Or, à position équivalente dans le plan, son occupation augmente (sa charge di-
minue) ce qui implique que le mécanisme de compensation est e ectif sur deux bi-couches
seulement.
1. Le paramètre LAECHG est activé dans VASP.
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Atom 1 2 3 4 ‡S
Nad –2,19 –0,55
Al0 2,312 2,312 2,312 2,333
N0 –2,375 –2,375 –2,375 –2,298 –0,586
Al1 2,377 2,377 2,377 2,345
N1 –2,370 –2,370 –2,370 –2,40 –0,593
Al2 2,375 2,375 2,375 2,375
N2 –2,375 –2,375 –2,375 –2,376 –0,593
Table III.3 Charges de Bader des atomes de Al et N pour la reconstruction (2 ◊ 2)-Nad.
L’énumération des atomes est donnée figure III.I.a., ‡S est la charge de surface
en |e|/S.
La reconstruction (2◊2)-3Al-H possède une distribution superficielle de charge don-
née par le tableau III.4. Dans cette reconstruction, une charge de –0,7 |e| est conférée à
chaque atome d’hydrogène qui peut être vue dans la limite ECR comme la valeur de
remplissage d’une liaison pendante (3/4 |e|) sur un atome d’aluminium de surface. Cette
première couche constitue un écart au critère de stabilité électrostatique de 11%. Ce
dernier est satisfait pour deux bi-couches.
Atom 1 2 3 4 ‡S
Hs –0,708 –0,709 –0,708 –0,531
Al0 2,342 2,320 2.319 2.320
N0 –2,383 –2,393 –2.382 –2,382 –0,591
Al1 2,385 2,387 2,385 2,385
N1 –2,396 –2,386 –2,387 –2,386 –0,594
Al2 2,385 2,387 2,387 2,387
N2 –2,386 –2,387 –2,386 –2,386 –0,594
Table III.4 Charges de Bader des atomes de Al et N pour la reconstruction V(3Al-H). L’énu-
mération des atomes est donnée figure III.I.b., ‡S est la charge de surface en
|e|/S.
La reconstruction (2 ◊ 2)-Nad-H+Al-H quant à elle, possède une répartition des
charges dans le domaine d’épaisseur comprenant le plan des atomes d’hydrogène et d’azote
Nad qui est la plus proche de la valeur du critère électrostatique. Celle-ci est 3,8% su-
périeure à la valeur théorique. Cependant, la couche dipolaire créée par la passivation
de la reconstruction (2 ◊ 2)-Nad ne permet pas de compenser parfaitement l’instabilité
électrostatique. À la troisième bi-couche, la charge de surface demeure 1% supérieure à
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la valeur théorique ce qui reste faible mais prouve que le critère de stabilité s’établit dans
un domaine plus étendu que les reconstructions précédentes et n’est pas une configura-
tion favorable. Nous avons pu voir que les longueurs de liaisons Nad-Al1,2,3 dans la phase
reconstruite hydrogénée ont augmenté de 0,1 Å par rapport à la phase reconstruite non-
hydrogénée, ceci rend compte du caractère accepteur naturel de l’azote. L’atome d’alu-
minium b-Al initialement sp2 passe sp3 et donne exactement 3/4|e| à l’atome d’hydrogène.
Atom 1 2 3 4 ‡S
Hs 0,375 –0,756
Nad –1,905 –0,571
Al0 2,336 2,336 2,336 2,328
N0 –2,364 –2,364 –2,364 –2,297 –0,585
Al1 2,377 2,377 2,377 2.345
N1 –2,370 –2,370 –2,370 –2,380 –0,587
Al2 2,374 2,374 2,374 2.376
N2 –2,374 –2,374 –2,374 –2,375 –0,588
Table III.5 Charges de Bader des atomes de Al et N pour la reconstruction IV(Nad-H+Al-H).
L’énumération des atomes est donnée figure III.I.b., ‡S est la charge de surface
en |e|/S.
Les deux premières reconstructions satisfont complètement le critère électrostatique de
stabilité pour une épaisseur dipolaire de surface de deux bi-couches. La troisième possède
une plus grande quantité de charge en surface et sa couche dipolaire de surface est très
localisée (H+Nad). Le critère atteint très vite une valeur correcte mais pas optimale, ceci
pourrait être le signe d’une moins bonne compensation par rapport aux deux autres.
Commentaire sur la maille wurtzite non-idéale
Nous avons montré par ces calculs que la charge de surface convergeait vers ‡S = ≠‡4 =
≠0, 594 pour la deuxième bicouche quelque soit la reconstruction. Or, ce critère est valable
pour une maille wurtzite idéale ie. u = 38 malgré le fait que l’on ait imposé uAlN = 0, 382
dans nos calculs. Le critère de stabilité devrait alors être (cf. chapitre I)
‡S(0, 382) = ≠‡(2◊ 0, 382≠ 1) = ≠0, 560.
Il s’agit ici d’un artefact dû à la quantité de charge totale dans la maille DFT et celle-ci
dépend de la charge que l’on impose par les pseudo-atomes d’hydrogène. En e et, dans
90
III.3. RECONSTRUCTIONS DE SURFACES POLAIRES
les semi-conducteurs III-V, on passive les atomes d’azote de la face qui ne nous intéresse
pas par des pseudo-atomes d’hydrogènes possédant 0,75 |e| chacun. Cette charge provient
du postulat qu’un atome possédant quatre voisins, forme des liaisons homogènes avec ces
derniers (u = 38 dans une structure wurtzite) et que chaque atome contribue à
g
4 électrons
par liaison, g étant le nombre d’électrons de valence de l’atome. Ce n’est plus vrai dans le
cas d’une maille wurtzite non-idéale (u ”= 38) car la liaison dont la direction est colinéaire
à la direction du dipôle est, dans le cas de l’AlN, plus grande d’environ 1,8% que les trois
autres. C’est pourquoi on doit changer la charge des pseudo-atomes d’hydrogène dans le
cas d’un matériau wurtzite afin d’apporter une quantité de charge totale dans le système
telle que ‡S(u) = ‡(2u ≠ 1). En première approximation, la charge de Bader en volume
étant qB = 2, 376, une simple règle de trois sur ‡S(38) et ‡S(0, 382) permet de déduire
que les pseudo-atomes d’hydrogène doivent avoir une charge de 0,7 |e| pour satisfaire
‡S(0, 382).
qH = 0, 75 |e|
1 2 3 4 ‡S
Nad –2,19 –0,55
Al0 2,312 2,312 2,312 2,333
N0 –2,375 –2,375 –2,375 –2,298 –0,586
Al1 2,377 2,377 2,377 2,345
N1 –2,370 –2,370 –2,370 –2,40 –0,593
Al2 2,375 2,375 2,375 2,375
N2 –2,375 –2,375 –2,375 –2,376 –0,593
qH = 0, 7 |e|
1 2 3 4 ‡S
Nad –2,08 –0,522
Al0 2,315 2,315 2,333 2,315
N0 –2,369 –2,294 –2,369 –2,369 –0,552
Al1 2,377 2,377 2,344 2,377
N1 –2,368 –2,368 –2,368 –2, 392 –0,558
Al2 2,377 2,377 2,377 2,378
N2 –2,377 –2,377 –2,377 –2,371 –0,558
III.3.4 Structure électronique des reconstructions
La fonctionnelle hybride HSE06 donne un gap de 6,2 eV pour l’AlN et fournit des indi-
cations plus précises sur la position relative des énergies des états de surface apparaissant
dans le gap. Nous avons calculé la structure de bande de toutes les reconstructions de
l’AlN(0001) afin de déterminer les gaps de surface. D’autre part, nous avons calculé les
densités d’états projetées (PDOS) sur les bases atomiques. Ces densités d’états ont été
sommées par bi-couche d’AlN et la structure de bande en volume fut reportée sur la struc-
ture de bande de surface. Pour cela, le haut de la bande de valence a été aligné avec le
dernier état occupé de la projection de la densité d’états sur la bi-couche qui reproduit les
6,2 eV du gap en volume. Pour plus de clarté, nous avons représenté la densité de charge
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partielle projetée sur chaque bande. Le niveau de Fermi est ici défini comme l’énergie du
dernier état occupé.
La reconstruction (2◊2)-Nad Une analyse de la structure de bande de la reconstruc-
tion (2 ◊ 2)-Nad calculée avec la fonctionnelle HSE06 révèle quatre principaux états de
surface dans le gap. La Fig. III.J.a. montre cette structure de bande ainsi que la densité
de charge projetée sur les bandes situées dans le gap. De la bande de valence vers la bande
de conduction :
1. Deux bandes plates dégénérées de nature Npx et Npy impliquées dans les trois
liaisons ‡ avec les atomes d’aluminium en dessous (en jaune).
2. Une bande plate de nature Npz située juste en dessous du niveau de Fermi (en
rouge).
3. Une bande plus dispersive proche de la bande de conduction principalement portée
par l’aluminium b-Al (en vert).
Une bande correspondant aux atomes d’azote situés dans la partie inférieure du film n’est
pas à prendre en compte (en gris).
a. b.
Figure III.J. a. Structure de bande projetée sur les états de surface de la reconstruction
(2◊2)-Nad de l’AlN ainsi que la densité de charge sur les bandes dans le gap. La
densité est a chée pour des iso-surfaces à 0,05 électron. La bande en gris indique
des états vides indésirables provenant des atomes d’azote liés aux pseudo-atomes
d’hydrogènes. b. Densité d’états projetés sur les bi-couches d’AlN. Le diagramme
encadré en bleu est celui utilisé pour superposer la structure de bande en volume
de la figure a. Le niveau de Fermi a été ramené à zéro.
Les densités d’état projetées sur les bi-couches d’AlN montrent que le saut de potentiel
est nul en surface, ce qui témoigne d’une bonne compensation de la polarité en surface.
Un saut n’apparaît qu’au bout de quatre bi-couches d’AlN qui est dûe à la mauvaise
compensation artificiellement introduite par les pseudo-hydrogènes.
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Ces résultats sont en accord avec des calculs premier principe [2] ainsi que ceux ef-
fectués avec la même fonctionnelle [10] et une base localisée [23]. Cette reconstruction
correspond à un taux de couverture  N = 0,25 en azote de la surface d’AlN(0001). Ce
taux de couverture est celui qui correspond à une énergie de surface minimale et dont le
niveau de Fermi est dit "libre". Cela signifie qu’il n’y a pas de recouvrement orbitalaire
entre les atomes b-Al et Nad situés à une distance de 4.016 Å l’un de l’autre ni entre
Nad voisins. Le niveau de Fermi n’étant épinglé sur aucun état, la surface a un carac-
tère semi-conducteur avec un gap d’environ 3 eV. La figure III.K. schématise les moyens
mis en œuvre par le système pour minimiser son énergie au cours de la formation de la
reconstruction (2◊ 2)-Nad.
Figure III.K. Formation de la reconstruction (2◊ 2)-Nad dans les calculs DFT.
1. Si on considère uniquement la compensation du premier ordre qui annule la diver-
gence électrostatique, lorsque le matériau n’est pas polaire, les bandes de valence et de
conduction sont plates et aucun saut de potentiel n’existe dans le film.
2. Le cas de l’AlN(0001) non-reconstruit implique un saut de potentiel qui incline les
bandes jusqu’à ce que les bandes de conduction et de valence se recouvrent de part et
d’autre du film. Ce processus engendre un apport de charge ±”‡ aux deux terminaisons
du film qui annule la divergence électrostatique. Le recouvrement directionnel d’orbitales
sp3 présentes dans la structure wurtzite provoque des liaisons pendantes i.e. des états
de surface anti-liants de type cationique. L’accumulation de charge en surface mène à la
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présence d’électrons dans les états anti-liants de surface ce qui fixe le niveau de Fermi. Le
saut de potentiel est alors inférieur à l’énergie du gap.
3. Lors de la reconstruction de surface, l’atome d’azote Nad crée une liaison avec
trois atomes d’aluminium impliquant un transfert de charge de 3 ◊ ≠3/4 = –2,25 |e|
correspondant au remplissage partiel de trois liaisons pendantes d’aluminium de surface.
La charge de Bader calculée sur cet atome de –2,2 |e| confirme ce transfert de charge.
L’état anti-liant est donc complètement vide et un état de surface du type anionique
prend place à environ 1/3 de l’énergie du gap. Le niveau de Fermi se situe entre ces deux
états de nature di érente et sa position relative ne dépend que du dopage en volume.
4. Les compensations du second ordre ont pour e et de créer une couche dipolaire de
surface qui vient annuler le saut de potentiel électrostatique.
La reconstruction (2◊2) 3Al-H étant l’hydrogénation de la surface non reconstruite,
il n’existe pas d’état de surface isolé dans le gap comme dans le cas précédent. Ceci a pour
e et d’accroître significativement le gap de surface par rapport à une maille reconstruite.
Il vaut alors 4,5 eV. Comme dit précédemment, le système se stabilise en transférant la
charge compensatrice vers les atomes d’hydrogène qui peuplent les états du haut de la
bande de valence. Les états anti-liants de l’aluminium b-Al sont eux situés proches du
minimum de la bande de conduction.
a. b.
Figure III.L. a. Structure de bande projetée sur les états de surface de la reconstruction
(2 ◊ 2)-3Al-H de l’AlN ainsi que la densité de charge projetée sur les bandes
dans le gap. La densité est a chée pour des iso-surfaces à 0,05 électron. b.
Densité d’états projetés sur les bi-couches d’AlN. Le diagramme encadré en
bleu est celui utilisé pour superposer la structure de bande en volume de la
figure a. Le niveau de Fermi a été ramené à zéro.
Nous avons vu précédemment que cette reconstruction satisfaisait parfaitement le
critère électrostatique. La structure de bande figure III.L.a. montre que le niveau de
Fermi est encore une fois "libre". Les densités d’états projetées sur les bi-couches III.L.b.
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montrent que le saut de potentiel est inexistant en surface. Un saut n’apparaît qu’au
bout de quatre bi-couches d’AlN qui est le saut naturellement provoqué par les pseudo-
hydrogènes.
La reconstruction (2 ◊ 2)-Nad-H+Al-H est la surface reconstruite (2 ◊ 2)-Nad hy-
drogénée. La structure de bande de cette surface sur la figure III.M.a. est assez di érente
de celle de la phase non hydrogénée. En e et, les états de l’atome d’azote Nad voient
leur énergie abaissée du fait de la liaison avec l’hydrogène. Le gap de surface est alors
augmenté pour atteindre une valeur de 5 eV.
a. b.
Figure III.M. a. Structure de bande projetée sur les états de surface de la reconstruction
(2 ◊ 2)-Nad-H+Al-H de l’AlN ainsi que la densité de charge projetée sur les
bandes dans le gap. La densité est a chée pour des iso-surfaces à 0,05 électron.
b. Densité d’états projetés sur les bi-couches d’AlN. Le diagramme encadré en
bleu est celui utilisé pour superposer la structure de bande en volume de la
figure a. Le niveau de Fermi a été ramené à zéro.
Nous avons montré que la distribution de charges au sein de cette maille ne remplissait
pas aussi bien le critère électrostatique que les deux premiers exemples. On peut observer
l’épinglage du niveau de Fermi sur les états du haut de la bande de valence due à un
excès d’électrons en surface. Ceci a pour e et de pencher les bandes de valence et de
conduction et un saut de potentiel subsiste dans le matériau. Celui-ci n’est pas exactement
quantifiable en raison de la contribution des pseudo-hydrogènes au saut de potentiel. Ceci
est en accord avec l’écart de 1% au critère de stabilité électrostatique observé dans le
tableau III.5.
III.3.5 Stabilité des reconstructions
En MBE, les expériences sont conduites assez proche de l’équilibre. Il est alors pos-
sible de réaliser une étude thermodynamique ab-initio des reconstructions afin d’évaluer
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lesquelles sont les plus proches de nos conditions expérimentales. Nous avons évalué vingt-
trois reconstructions di érentes [4]. En toute rigueur, on doit prendre en compte toutes les
configurations possibles des reconstructions de surfaces de sorte que l’ergodicité de l’es-
pace des configurations soit satisfaite. Les reconstructions de surface ne satisfaisant pas la
règle du comptage des électrons sont ici considérées comme peu accessibles et peuvent ne
pas être prises en compte. Il est à noter que la règle de comptage des électrons est vérifiée
de la même manière que pour les reconstructions de GaN [24]. Les trois reconstructions
étudiées sont données figure III.I.
La variation d’énergie libre de Gibbs est définie par  G =  U+P V +V P≠T S,
U et S étant respectivement l’énergie interne et l’entropie du système. Comme le système
est relaxé et que le système n’est pas autorisé à varier en volume 2, on a  P =  V = 0.
De plus, les calculs sont e ectués à T = 0 on a finalement  G =  U . On peut identifier
l’énergie d’un système issue d’un calcul DFT avec une enthalpie libre G (ou énergie libre
de Gibbs). Nous avons calculé la variation d’énergie libre de Gibbs de formation  Gfi
pour les trois reconstructions (i = 1...3) Nad-H+Al-H notée IV, 3Al-H notée V et Nad
notée VI
 Gfi = Etot[Reconstruction i]≠ Etot[Idéal]≠ nAlµAl ≠ nNµN ≠ nHµH, (III.5)
où µ et n sont respectivement le potentiel chimique et le nombre d’atomes, les indices
indiquent l’espèce qui a été ajoutée à la maille unité. C’est l’énergie libre gagnée en recons-
truisant la surface par rapport à la surface non reconstruite en présence de l’ammoniac
et l’aluminium en phase gazeuse. Dans l’équation (III.5), l’hydrogène est pris en compte
dans le modèle car les conditions expérimentales imposent une forte teneur en ammoniac
et donc en hydrogène. L’aluminium et l’ammoniac sont les deux espèces à prendre en
compte dans le modèle et leurs contributions respectives dans la formation d’une recons-
truction sont plus pertinentes par le calcul d’un diagramme de phase [24]. La surface est
supposée à l’équilibre thermodynamique avec l’AlN en volume et que le gaz d’ammoniac
est à l’équilibre thermodynamique
µAlN = µAl + µN,
µNH3 = µN + 3µH.
Le bilan énergétique peut alors être exprimé uniquement en fonction du potentiel chi-
mique de Al et de H. Pour plus de clarté, ces potentiels chimiques sont référencés en
fonction de µvolAl pour l’aluminium (µAl æ µAl ≠ µvolAl ) et de µNH3 pour l’hydrogène
2. Le paramètre ISIF=2 dans VASP.
96
III.3. RECONSTRUCTIONS DE SURFACES POLAIRES
(µH æ µH ≠ µNH33 ). µAl peut varier dans l’intervalle des valeurs autorisées thermody-
namiquement µvolAl + H
f
AlN < µAl < µ
vol
Al avec µvolAl le potentiel chimique de l’aluminium
en volume et  HfAlN l’enthalpie de formation de l’AlN en volume. Ici µAl = 0 correspond
à une phase enrichie en aluminium. Ici  HfAlN a été pris égale à 2,86 eV autorisant µAl
à varier de –2,86 eV (correspondant aux conditions appauvries en aluminium) à 0 eV
(correspondant aux conditions enrichies en aluminium) [10].
Huit des reconstructions évaluées sont re-
présentées sur le diagramme de phase de la
surface d’AlN(0001) en présence de H et N
donné ci-contre. Celui-ci est obtenu par sé-
lection des énergies libres de Gibbs les plus
basses pour des potentiels µAl et µH don-
nés et donc calculé à T = 0 K. Les chi res
romains représentent les di érentes recons-
tructions. La position du cercle bleu repré-
sente l’estimation du point de travail à T =
1200¶C et à pression partielle de 5.10≠5 Torr.
Son rayon est de 0,1 eV et correspond à l’er-
reur due à nos approximations.
Comme l’AlN croît à haute température,






kB étant la constante de Boltzmann. La
figure ci-contre montre les courbes iso-
concentrations correspondant au diagramme
de phase du dessus. Une phase est ordonnée
pour ci = 1 et un mélange parfait de deux
phases à lieu pour ci = 0, 5. Pour une tempé-
rature avoisinant les 1000¶C, l’ordre proche
des points de transition n’est pas assuré.
Expérimentalement, il est di cile de déterminer précisément la température du sub-
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a. b.
Figure III.N. a. Énergie libre de Gibbs de formation en fonction de la température du substrat pour
les trois reconstructions (IV,V et VI) considérées correspondant au taux de croissance
de G1 et G2. b.Taux d’occupation calculé par la distribution de Boltzmann pour les
trois reconstructions et les deux taux G1 et G2.
strat. Par croisement de mesures réalisées avec un substrat de Si(111), on peut déterminer
une fenêtre de température expérimentale située entre 960¶C et 1020¶C. La précision des
calculs DFT est de l’ordre de 0,1 eV. L’erreur équivalente en température correspond à
± 20¶C, la plage en température étudiée est alors élargie à 940-1040¶C. La figure III.N.a.
montre l’évolution de l’énergie libre de Gibbs pour les conditions G1 (pAl = 3.10≠8 Torr,
pNH3 = 2.10≠6 Torr) et G2 (pAl = 3.10≠9 Torr, pNH3 = 2.10≠6 Torr) ainsi que les trois
reconstructions. On remarque que les configurations de plus basse énergie sont réalisées
dans les conditions G2. Une transition de la phase IV à la phase VI est prédite à 1018 ¶C
pour G1 et à 985 ¶C pour G2. L’évolution de la concentration ci des trois reconstructions
et des deux modes de croissance G1 et G2 sont donnés Fig. III.N.b. À 985¶C et dans les
conditions G2, nous sommes en présence d’un mélange équiprobable des reconstructions
IV et VI (traits pleins) tandis que deux phases distinctes existent dans les condition G1,
et la phase ordonnée correspond à la reconstruction IV. Pour une température de 1018¶C,
à l’inverse, il existe une phase ordonnée principalement (plus de 80%) composée de la re-
construction (2 ◊ 2)-Nad (VI) dans les conditions G2 et une phase désordonnée dans les
condition G1.
Un point de travail peut être placé sur un diagramme de phases en calculant le po-
tentiel chimique associé à l’aluminium µAl et à l’hydrogène µH pour une température
T donnée. Les changements de pressions partielles au sein des potentiels chimiques sont
réalisés par la fonction de partition d’un gaz de molécules ayant plusieurs degrés de li-
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Figure III.O. Diagramme de phase des reconstructions (2◊ 2) de l’AlN(0001).
berté [25]. Dans le cas de l’espèce X, le potentiel chimique s’écrit






EX est l’énergie d’un atome X en phase gaseuse évaluée de la même manière que chaque
structure. g est le nombre d’électrons de valence et T est la température. La fonction de







où h est la constante de Planck et mX est la masse d’un atome X au repos. Les degrés de
liberté de rotation et de vibration donnent une correction de l’ordre de 0,1 eV à la fonction
de partition totale, ce qui correspond à la précision de nos calculs DFT. Nous avons donc
pris Zrot = 1 et Zvib = 1. Cette erreur est aussi convertie en erreur de température de
substrat en prenant la plus grande di érence en température correspondant à 0,1 eV de
di érence en terme de potentiel chimique de Al, H et NH3 et donne ± 20¶C.
Nous avons placé les points G1 et G2 sur le diagramme de phases, en courbes iso-
concentrations, des reconstructions pour di érentes températures correspondant à la plage
de température typique en croissance MBE (figure III.O.). La figure III.P.b) montre une
image nc-AFM de la surface d’AlN présentant une phase bien ordonnée observée pour
une vitesse de croissance de 10 nm.h≠1. La résolution atteinte est telle que la périodi-
cité du réseau hexagonal a pu être mesurée à 6 ± 0,5 Å et confirme la présence d’une
reconstruction (2◊ 2). Pour une vitesse de croissance de 100 nm.h≠1, les images nc-AFM
montrent une surface désordonnée comme sur la figure III.P.a). Bien que l’on ne sache
pas avec précision la température du substrat, le diagramme de phase montre que la seule
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Figure III.P. Images nc-AFM de la surface de l’AlN(0001) réalisées à 300 K pour di érents
flux d’aluminium. a) 100 nm.h≠1. b) 10 nm.h≠1.
possibilité pour qu’il y ait à la fois un ordre dans les conditions G2 et un désordre dans
les conditions G1, est pour une température de 1040¶C.
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Conclusion
Nous avons exposé les di érents calculs préliminaires utilisant la théorie de la fonc-
tionnelle de la densité. Nous avons pu mettre en évidence les états de la surface (0001) des
reconstructions mais aussi les états de la surface (0001) dans laquelle nous avons passivé
les atomes d’azote par des pseudo-atomes d’hydrogène.
La règle du comptage des électrons permet de sélectionner trois reconstructions sa-
tisfaisant à cette règle. Une étude thermodynamique ab-initio fut réalisée sur ces trois
reconstructions. Les calculs des énergies libres extraites de la DFT ainsi que des concen-
trations par la distribution de Boltzmann furent réalisés pour les deux conditions de
croissance dans lesquelles une surface ordonnée et une surface desordonnée sont respecti-
vement observées en nc-AFM. La seule reconstruction en adéquation avec l’ordre observé
en nc-AFM pour une croissance avec un flux d’aluminium de 10 nm.h≠1 est celle qui
est ordonnée à haute température et qui correspond à la reconstruction (2 ◊ 2)-Nad de
l’AlN(0001). Cette dernière possède des propriétés de surfaces remarquables comme un
site accepteur dû à un atome d’aluminium en configuration sp2 ou encore un atome d’azote
donneur.
Ces propriétés sont intéressantes pour la réactivité de la surface notamment pour le
dépôt de métaux exposé au prochain chapitre. De plus, son gap de surface situé entre
le dernier état de l’azote donneur et le premier état de l’aluminium accepteur est de 3
eV, ce qui pourrait être su sant pour éviter les courants de fuite de surface. Néanmoins,
la réactivité des sites donneurs-accepteurs pourrait être un inconvénient car les réactions
chimiques entre molécule et surface pourraient être fortes et les propriétés des molécules
pourraient être a ectées.
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Dépôt de métaux sur la
reconstruction (2◊ 2)-Nad
Nous avons vu que la reconstruction (2◊ 2)-Nad de l’AlN(0001) était privilégiée dans
les conditions expérimentales correspondant à une vitesse de croissance de 10 nm.h≠1.
Nous allons à présent tenter de comprendre la réactivité de cette surface avec des espèces
telles qu’un métal alcalino-terreux comme le magnésium et des métaux de transition tels
que l’argent et l’or. Durant la croissance de l’or et du magnésium sur l’AlN(0001), les
clichés RHEED montrent que la reconstruction (2◊ 2) de l’AlN disparaît. Dans le cas de
la croissance de l’argent, les raies de di raction de la reconstruction (2 ◊ 2) subsistent.
De plus, les images nc-AFM montrent que l’or et le magnésium croient couche par couche
et l’argent forme des clusters tridimensionnels. Dans ce chapitre, nous allons tenter de
comprendre à l’aide de calculs utilisant la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT),
la manière dont la reconstruction (2◊ 2) disparaît dans le cas de l’or et du magnésium.
IV.1 Dépôt de magnésium
IV.1.1 Observations expérimentales
Nous avons dans un premier temps déposé du magnésium sur l’AlN(0001) dont la
croissance couche par couche a déjà été observée sur GaN(0001) [1].
Le dépôt de magnésium a lieu juste après la croissance d’AlN. Après un certain temps
de dépôt, les images nc-AFM obtenues à température ambiante montrent que le magné-
sium est déposé selon une géométrie bi-dimensionnelle. L’image en topographie de la sur-
face obtenue est présentée figure IV.A.a. Le contraste observé en KPFM (figure IV.A.b.)
montre la nature di érente des îlots triangulaires et des zones situées entre ces îlots, ceci
permet de confirmer que les îlots sont composés de magnésium. De plus, l’aspect de la
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zone entre îlots est di érent de celui de l’AlN présenté au chapitre III ainsi que le potentiel
de Kelvin sur ces zones (-2,5 V pour l’AlN contre -3,22 V pour la pré-couche). Il s’agirait
d’une pré-couche de mouillage par les atomes de magnésium. Ceci est en accord avec la
disparition totale des raies appartenant à la reconstruction (2◊ 2) de l’AlN(0001) sur les
clichés RHEED.
a. b.
Figure IV.A. Images 200◊ 200 nm par nc-AFM. a. Topographie b. Potentiel Kelvin.
Plusieurs mécanismes impliquant les atomes de magnésium bien connus en épitaxie
par jet moléculaire peuvent en être la cause comme des di usions, des substitutions avec
les atomes de surface ou encore des nucléations des atomes de magnésium. Aucune image
nc-AFM n’a révélé à ce jour de structure ordonnée des atomes de magnésium sur la surface
d’AlN(0001).
IV.1.2 Structures atomiques
Nous nous sommes intéressés à la réactivité du magnésium avec la reconstruction (2◊
2)-Nad de l’AlN(0001), le but étant de mieux interpréter la structure de la première mono-
couche (ML) observée expérimentalement. Nous avons réalisé une étude systématique du
comportement atomique de la reconstruction (2 ◊ 2)-Nad de l’AlN(0001) en fonction du
nombre d’atomes de magnésium adsorbés sur la surface.
Adsorption d’un atome de magnésium
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Nous avons commencé par nous intéresser à l’adsorption d’un
seul atome de magnésium sur quatre mailles contenant la re-
construction. L’optimisation des positions atomiques a été ef-
fectuée jusqu’à ce que les forces entre atomes demeurent en des-
sous de 10≠3 eV. Plusieurs configurations initiales pour l’atome
de magnésium ont été testées et toutes convergent vers le
même site après relaxation i.e. sur un site "top" du sous ré-
seau d’azote. Ce site est représenté sur la figure ci-contre, les
atomes d’aluminium sont en gris, les atomes d’azote en vert et
de magnésium en violet. En haut, la projection selon la direc-
tion [0 0 0 1] et en bas selon la direction [1 2 3 0]. On constate
que l’atome b≠Al d’aluminium le plus proche de l’atome de
magnésium s’est relaxé vers le haut de 0,433 Å par rapport
aux autres atomes b-Al qui, eux, sont restés dans leur position
initiale. Les charges de Bader des atomes dans la maille repré-
sentée sur la figure (M) repérée par des pointillés bleus ainsi
que dans la maille voisine (V) sont données dans le tableau
ci-contre (en |e|). La relaxation de l’atome b≠Al s’accompagne
d’un gain de ≠0, 56|e|. L’atome de magnésium connecte l’azote
Nad à l’aluminium b-Al en se plaçant sur un site de substitu-
tion de la maille et en donnant ≠0, 81|e| partagés entre les deux
sites. L’atome d’azote Nad gagne alors ≠0, 12|e| du fait de la
faible électronégativité de l’atome de magnésium.
Mg b-Al Nad
M 0,81 1,77 –2,315
V - 2,33 –2,20
Adsorption de deux atomes de magnésium
Lorsque deux atomes de magnésium sont inclus dans la maille,
le système peut être vu comme une reconstruction au taux de
couverture en magnésium  Mg = 0,5. Nous avons testé deux
positions di érentes pour l’atome d’azote Nad, la position T4 et
la position H3. Toutes deux relaxent vers la maille ayant l’azote
en position H3 comme indiqué ci-contre. L’atome d’aluminium
b≠Al relaxe de 0,452 Å vers le haut par rapport à sa position
initiale pour adopter un conformation sp3.
Adsorption de trois et quatre atomes de magnésium
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Nous avons optimisé les mailles correspondant aux taux de couverture  Mg = 0,75 et
 Mg = 1 ayant respectivement trois et quatre atomes de magnésium par maille (2 ◊ 2).
Comme le magnésium ici est fortement donneur d’électrons, sa réactivité vis-à-vis de la
maille (2 ◊ 2)+Nad peut changer la reconstruction. Afin de tenir compte de cet éven-
tuel changement, nous avons relaxé la maille (2 ◊ 2) en présence de magnésium avec
l’atome d’azote Nad en site H3 comme présenté sur la figure IV.B.a. et en site T4 sur la
figure IV.B.b.
a. b.
Figure IV.B. a. Structure atomique de la maille relaxée de l’AlN(0001) reconstruite (2◊ 2)-
Nad en site H3 et en présence de 3 (en haut) et 4 (en bas) atomes de magnésium.
b. Structure atomique de la maille relaxée de l’AlN(0001) reconstruite (2◊ 2)-
Nad en site T4 et en présence de 3 (en haut) et 4 (en bas) atomes de magnésium.
La stabilité de l’atome d’azote sur ces di érents sites a déjà fait l’objet d’une étude
numérique en l’absence d’adsorbat métallique [2]. De plus, les liaisons entre atomes de
magnésium sont privilégiées à mesure qu’on augmente le taux de couverture, pour  Mg =
0,75, une compétition entre les interactions Mg-substrat et Mg-Mg est forte dans le cas
de l’azote en site H3. Lorsque l’azote est en site T4, les liaisons chimiques entre atomes
Mg-Mg sont plus fortes que dans le cas précédent et la monocouche de magnésium est
parfaitement plane.
Pour avoir une référence, nous avons calculé la distance inter-atomique minimale dMg
d’une couche de magnésium qui minimise l’énergie. Dans les mêmes conditions de calculs,
nous trouvons dMg = 3,04 Å ce qui correspond à un accord paramétrique de 2,96 %. Pour
un taux de couverture  Mg = 1, la couche de magnésium est adsorbée sur les sites hcp
du sous-réseau d’aluminium de surface créant un réseau hexagonal parfait de paramètre
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de maille aMg = 3,16 Å.
Cette étude peut être poursuivie par le calcul d’un diagramme de phase similaire à
celui calculé au chapitre III afin de comprendre l’origine du désordre que présente la
couche de mouillage.
IV.2 Dépôt d’argent
Le dépôt d’argent sur la surface d’AlN(0001) est réalisé, comme dans le cas du magné-
sium, juste après la croissance d’AlN. Les images nc-AFM en topographie (figure IV.C.a.)
et en KPFM (figure IV.C.b.) montrent que la croissance du métal est sous forme de clus-
ters tridimensionnels de 1 à 2 nm d’épaisseur et pouvant atteindre 5 à 8 nm de diamètre.
Cette hauteur ne permet pas une bonne résolution de la zone située entre les clusters,
a. b.
Figure IV.C. Images 200◊ 200 nm par nc-AFM. a. Topographie b. Potentiel Kelvin.
cependant, les raies caractéristiques de la reconstruction (2◊ 2) subsistent lors du dépôt
d’argent. Ces observations sont en faveur de l’absence d’une couche de mouillage par les
atomes d’argent et d’une faible intéraction entre le métal et l’AlN(0001).
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Des calculs DFT ont été réalisés avec quatre atomes
d’argent (1 ML) sur la reconstruction (2◊ 2)Nad afin
d’évaluer le transfert de charge entre le métal et l’AlN.
La maille optimisée est présentée ci-contre avec les
atomes d’argent en rose, les atomes d’aluminium et
d’azote en gris et vert respectivement. Les atomes
d’argent se stabilisent sur les sites hollow du sous-
réseau d’aluminium et sur les sites top du sous-réseau
d’azote. La mono-couche est très peu distordue et
forme une couche quasi plane. Le tableau ci-contre
montre les charges de Bader calculées pour chaque
atome d’argent numérotés dans la maille ainsi que
pour l’atome Nad et les atomes d’aluminium. L’atome
d’aluminium b≠Al a relaxé de 0,433 Å vers le haut par
rapport à sa position initiale sans argent déposé. Cette
relaxation s’accompagne d’un transfert de charge où
l’atome d’azote Nad perd –0,35 |e|, l’atome d’alumi-
nium gagne alors –0,12 |e| et l’atome 4 d’argent gagne
–0,27 |e|.
1 2 3 4
Ag 0,0 0,0 0,0 –0,27
b≠Al 2,21 2,31 2,31 2,31
Nad –1,85 - - -
Ces résultats théoriques, bien que valables pour un recouvrement de 1 ML d’argent sur
l’AlN(0001), montrent le faible transfert de charge et la faible réaction chimique entre l’ar-
gent et l’AlN. Ce manque de transfert de charge pourrait être à l’origine de la croissance
tri-dimensionnelle de l’argent sur l’AlN.
IV.3 Dépôt d’or
Les expériences de dépôt de magnésium et d’argent sur la surface d’AlN(0001) ne
montrent pas d’îlots métaliques bi-dimensionnels bien distincts. Le dépôt de magnésium
montre cependant une croissance couche par couche mais s’oxyde au bout de quelques
jours sous ultra-vide ce qui n’est pas souhaitable. De plus, les îlots formés sont intercon-
nectés, or nos exigences requièrent des îlots isolés.
L’or croît 2d sur un substrat composé de quelques mono-couches de MgO ou de CaO
dopé Mo sur Ag(001) en volume [3]. Dans le premier cas, les monocouches de MgO laissent
passer les électrons par e et tunnel du substrat d’argent vers l’or ce qui a pour e et de
charger négativement ce dernier. Dans le deuxième cas, les atomes de molybdène dans
CaO fournissent un réservoir de charges mobiles qui transitent vers l’or à travers une faible
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épaisseur d’oxyde. De même, ce mécanisme a pour e et de charger négativement les îlots
ainsi formés. Ces derniers sont hexagonaux et composés que d’une seule monocouche d’or.
Les auteurs a rment que la charge de l’or pourrait contribuer à la croissance 2d de ces
îlots. Des calculs sur MgO(001) dopé aluminium ont montré que le dépôt chargé de l’or
incite celui-ci à former des clusters bidimensionels sur un isolant [4].
Ces résultats, bien que très similaires avec le système recherché i.e. des îlots métal-
liques 2d de quelques monocouches déposées sur un substrat isolant, ne remplissent pas la
condition fondamentale de conservation de l’aspect isolant du substrat. Aussi, nous avons
déposé de l’or sur la reconstruction (2◊ 2)-Nad de l’AlN(0001).
IV.3.1 Observations expérimentales
Le dépôt d’or se fait immédiatement après la croissance de l’AlN(0001) à une tempé-
rature de 500 ¶C et une pression de 5◊ 10≠9Torr pendant une à deux minutes. Pendant
le dépôt, nous avons réalisé l’acquisition d’un cliché RHEED visible en figure IV.D.a. où
on distingue la raie (bleue) dans la direction [2 1 3 0] qui est caractéristique de la surface
de l’AlN(0001). Les autres raies sont caractéristiques de l’or. Ce cliché a été pris lors un
dépôt d’or de 0,5 ML et pour un autre angle, la raie de la reconstruction (2 ◊ 2) est
toujours visible. Lors d’un dépôt de 1 ML, la raie de la reconstruction (2◊ 2) n’est plus
visible au RHEED. Nous avons acquis des images à température ambiante, au moyen
d’un microscope à force atomique en mode non contact muni d’une pointe type bras de
levier (cantilever), dont l’une est présentée figure IV.D.b.
a. b.
Figure IV.D. a. Diagramme RHEED reconstruit durant la croissance d’Au/AlN. b. Image
nc-AFM obtenue à température ambiante.
L’AlN est caractérisé par ses terrasses triangulaires limitées par des bords le long des
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directions È1 0 1 0Í. On distingue le dépôt d’or par de larges îlots isolés les uns des autres.
La hauteur apparente des îlots est de 3 Å correspondant à une monocouche d’or et leurs
bords sont alignés avec les bords de marche de l’AlN(0001). Les îlots ne chevauchent pas
les terrasses d’AlN. En comparaison, le magnésium recouvre les bords de marche dû au
fait qu’une couche de mouillage se forme dans les premiers instants de dépôt.
La résolution atomique sur ces îlots a été obtenue en transférant l’échantillon vers
un microscope à force atomique en mode non contact (nc-AFM) et à basse température
muni d’une pointe type qPlus. Nous pouvons observer sur la figure IV.E.a. un réseau
quasi-hexagonal de points noirs espacés de 2,8 ± 0,1 Å en moyenne. Cette distance est
proche de la distance inter-atomique des atomes d’or dans le volume, il s’agit donc d’une
mono-couche d’or. Aussi, l’espace entre ces taches n’est pas homogène et on observe une
certaine relaxation dans le plan de ces atomes d’or.
a. b.
Figure IV.E. a. Image nc-AFM obtenue à 5 K b. Modèle de la super-maille issus de deux
réseaux hexagonaux superposés.
Nous pouvons observer une périodicité apparente des taches claires indiquée par les
annotations en vert sur l’image nc-AFM. Ces maxima observés en topographie sont posi-
tionnés sur un réseau hexagonal de paramètre de maille 12,6 ± 0,5 Å tourné d’un angle
de 8,8 ± 1¶ par rapport à la direction [1 0 1 0] de l’AlN. Cette image montre aussi qu’une
modulation périodique en hauteur de 0,2 Å existe à plus grande échelle. Une observation
plus fine de l’image à basse température permet de distinguer di érents arrangements
atomiques au sein des taches claires comme des triangles orientés de deux manières dif-
férentes et des hexagones comme illustré figure IV.E.a. en vert. Ceci nous a permis de
déduire une périodicité plus grande par rapport à celle du réseau de taches claires. Le
modèle exposé figure IV.E.b. a été construit comme suit :
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1. La résolution atomique permet de tracer la diagonale de la maille verte avec 13
Au[1 0 1 0]≠ 1 Au[1 0 1 0]. On constate alors que le sous-réseau d’or n’est pas com-
mensurable avec le réseau de formes hexagonales.
2. Orientation de l’image en figure IV.E.a. selon les directions des marches de l’AlN
orientées selon È1 0 1 0Í. L’angle –Au≠AlN entre les directions Au[1 0 1 0] (ligne rouge
en figure IV.E.a.) et AlN[1 0 1 0] (ligne bleue en figure IV.E.a.) est alors de 12,8 ±
1,5¶ dans le sens anti-horaire.
3. Le réseau d’or est superposé au réseau d’AlN de sorte que l’atome central d’un
hexagone vert coïncide avec un atome d’aluminium de la surface d’AlN.
Nous avons établi une relation générale d’épitaxie pour un réseau hexagonal (m,n) d’or
superposé à un réseau hexagonal (M,N) d’AlN tourné d’un angle –Au≠AlN.
aSM = bSM = aAlN

M2 +N2 ≠MN = dxyAu


















m2 + n2 ≠mn
B
, (IV.2)
où M(m) et N(n) sont respectivement les nombres de maille unité d’AlN(d’or) dans les
directions [1 0 1 0]([0 1 1 0]) et dxyAu est la distance entre atomes d’or projetée sur le plan
(xOy). aSM est le paramètre de la super-maille obtenue. Ces relations permettent de
trouver les paramètres de la structure non relaxée. En appliquant l’équation (IV.2), on
déduit une relation d’épitaxie Au[M N i 0]//AlN[mn i 0] pour laquelle l’angle est le plus
proche de 12,8¶, on trouve Au[9 4 13 0]//AlN[8 5 13 0] avec un paramètre de super-maille
de 21,8 Å et un angle de 11,8¶ très proche des valeurs expérimentales de 21,9 Å et 12,8 ±
1,5¶. Ce modèle est en accord avec le diagramme RHEED exposé figure IV.D.a. construit
par sommation d’images dans le domaine angulaire représenté par la région grise sur la
figure IV.E.b. Celui-ci inclut la direction [2 1 3 0] du réseau de taches blanches (rouge) et
la direction [9 4 13 0] de la super-structure (vert). Si on considère que la distance à l’origine
de la raie de l’AlN[2 1 3 0] est inversement proportionnelle à aAlN
Ô
3, la distance moyenne
entre atomes d’or se calcule à partir de aAlN/aAu = 1,14 ± 0,03 ce qui donne aAu = 2,73
± 0,1 Å. Le paramètre de maille de la super-structure dAu à partir de aAlN
Ô
3/dAu =
0,24 ± 0,01 ce qui donne dAu = 22,4 ±1 Å. Ces valeurs sont compatibles avec les valeurs
expérimentales et calculées précédemment.
D’autre part, on distingue une inversion de contraste globale sur l’image nc-AFM. Les
taches noires, les atomes d’or, apparaissent plus bas que les espaces entre taches. Ceci
est dû aux forces courte et longue portée entre la pointe et la surface qui engendrent des
croisements entre courbes  f(z) à des hauteurs dépendantes de la position de la pointe
dans la maille unité comme illustré figure IV.F. Ce phénomène a été observé par ailleurs
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Figure IV.F. Croisement des courbes du déplacement en fréquence en fonction des sites
atomiques.
en nc-AFM et est déjà bien connu [5].
IV.3.2 Structure atomique de Au/AlN(0001)
Nous nous sommes intéressés à l’origine de la stabilisation de la mono-couche d’or sur
AlN(0001). Pour cela, nous avons calculé la structure atomique de la monocouche d’or
sur l’AlN(0001) par la théorie de la fonctionnelle densité. Les raies observées au RHEED
durant la croissance de l’or sur l’AlN fournissent de précieux renseignements.
1. Lors d’un dépôt d’or correspondant à un recouvrement de l’ordre de 0,5 ML, les
raies caractéristiques d’une reconstruction (2◊ 2) sont présentes.
2. Lorsque l’on atteint un recouvrement de 1 ML, les raies caractéritiques d’une
reconstruction (2◊ 2) disparaissent.
Ces résultats permettent d’a rmer que le dépôt d’or détruit la reconstruction (2◊ 2) et
le calcul doit suivre cette tendance pour être fiable. Nous avons donc e ectué des calculs
sur une maille non-reconstruite et sur la reconstruction (2◊ 2)-Nad.
relation a = b – cellule unité atomes dAu-inplane
nom d’épitaxie (Å) (¶) d’AlN d’Au (Å)
M1
super-maille Au[9 4 13 0] 21,8 11,88 49 61
2,79// AlN[8 5 13 0]
moiré 1/3(Au[13 1 12 0]) 12,5 8,21 16,33 20,33
apparent // 1/3(AlN[13 2 15 0])
dft1 Au[4 1 3 0] // AlN[4 0 4 0] 12,52 10,89 16 21 2,73
Table IV.1 Relations d’épitaxie et paramètres de mailles pour la superstructure M1.
Le tableau IV.1 rassemble les données extraites du modéle du moiré M1. On remarque
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que 61 atomes d’or sont contenus dans la super-maille observée expérimentalement. La
simulation par DFT de ce système mènerait à une maille contenant plus de 1000 atomes, ce
qui n’est pas possible. Une maille plus petite conservant la symétrie d’ordre 3 de la super-
maille a été déduite en divisant par trois cette dernière. La maille ainsi obtenue est appelée
moiré apparent dans le tableau IV.1. Par application des relations d’épitaxie (IV.1) et
(IV.2), la relation d’épitaxie la plus adaptée aux calculs DFT est Au[4 1 3 0]//AlN[4 0 4 0]
qui donne un paramètre de maille de 12,52 Å et un angle de 10,89¶. La maille ainsi nommée
dft1 impose un nombre raisonnable de 21 atomes d’or au-dessus de l’AlN. D’autre part
cette maille impose une distance moyenne de 2,73 Å entre atomes d’or dans le plan contre
une même distance de 2,79 Å pour M1. Le plan d’atomes d’or est compressé de 2,2% par
rapport au plan d’or donné par le modèle du moiré M1. Une couche de vide correspondant
à 4 mailles unité est ajoutée selon la direction perpendiculaire à la surface. Le maillage
de points k est de 3◊ 3◊ 1, la coupure du développement des ondes planes a été fixée à
500 eV et le paramètre ‡ a été gardé à une valeur de 0,05.
Calcul sur la surface non-reconstruite
Le système de base contient 233 atomes arrangés en six bi-couches de 4 ◊ 4 mailles
unité d’AlN wurtzite et correspond à la maille non-reconstruite notée U. Les pseudo-
atomes d’hydrogène passivent les atomes d’azote de terminaison du côté opposé à l’or.
Les structures atomiques sont optimisées par la méthode du gradient conjugué jusqu’à
ce que les forces demeurent en dessous de 10≠3 eVÅ≠1. Nous avons rigoureusement uti-
lisé le même nombre de bi-couches d’AlN ainsi que les mêmes paramètres de calcul pour
toutes les mailles. Nous avons commencé par optimiser la géométrie de deux mailles
non-reconstruites en présence de la monocouche d’or. Ces deux mailles sont telles que
les coïncidences verticales entre atomes d’or et d’aluminium correspondent à l’hexagone
(Uh) et au triangle (Ut) de la figure IV.E.b. séparément. Les mailles optimisées Ut et Uh
sont présentées sur les figures IV.G.a. et IV.G.b. respectivement. Sur ces deux mailles,
quasiment aucune déformation du réseau d’or n’est constatée tant dans le plan parallèlle
à la surface que dans la direction normale à la surface.
Calculs sur la reconstruction (2◊ 2)+Nad
La structure présentant 21 atomes d’or sur la reconstruction 2 ◊ 2+Nad fut relaxée de
manière à faire apparaître les motifs triangulaire et hexagonal comme décrits sur la fi-
gure IV.E.b.. La maille relaxée M1t est présentée figure IV.H.a. Le groupe d’espace initia-
lement p3m1 se transforme en symétrie p3 comprenant seulement deux axes de symétrie
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a. b.
Figure IV.G. Structure atomique de Au/AlN(0001) après optimisation, les atomes d’or sont
en rouge, les atomes d’azote en gris et les atomes d’aluminium en bleu. a. Maille
Ut : les coïncidences entre les atomes d’or et d’aluminium forment un tringle
(vert). b. Maille Uh : les coïncidences forment un hexagone.
d’ordre trois.
a. b. c.
Figure IV.H. Structure atomique de Au/AlN(0001) (M1t) après optimisation. a. Symétrie
p3 en notation de Hermann Mauguin b. Numérotation des atomes d’or en
sept groupes distincts. c. Comparaison du modèle relaxé (croix noires) avec le
modèle non-relaxé. Seuls les atomes d’or (rouge) et le sous réseau d’aluminium
(bleu) sont représentés.
Les vingt-et-un atomes d’or peuvent être réduits en sept groupes d’atomes comme
118
IV.3. DÉPÔT D’OR
numérotés figure IV.H.b. Chaque atome se transforme en un autre par rotation de 120¶
autour des axes 3 (triangles pleins jaune sur la figure IV.H.a.). Cette brisure de symétrie
divise aussi cette maille en deux grands triangles, rouge et vert. La projection selon la
direction [2 1 3 0] en figure IV.I.a. indique que la monocouche d’or est très déformée et
suppose une forte interaction avec le substrat. La comparaison du modèle relaxé avec le
modèle non relaxé confirme que la déformation se fait aussi dans le plan et majoritairement
au sein du triangle vert.
a. b.
Figure IV.I. a. Projection de la maille DFT selon la direction [2 1 3 0] b. Comparaison de la
maille DFT relaxée avec l’image nc-AFM à résolution atomique.
Nous avons ensuite repéré la position du centre des taches noires sur l’image nc-AFM
présentée figure IV.I.b. et écrit un programme informatique qui maximise le nombre de
positions des atomes d’or calculés coïncidant avec les centres des taches noires dans un
rayon de 0,13 Å. Nous avons testé di érentes orientations de la maille et trouvé une
position de la maille DFT pour laquelle 38 atomes calculés sur 57 taches noires sur
l’image expérimentale coïncident dans un rayon de 0,13 Å. Cette position de la maille
DFT qui maximise les coïncidences indique que les taches claires sur l’image nc-AFM se
trouvent dans le triangle vert. La maille M1h fut optimisée avec les mêmes paramètres
a. b.
Figure IV.J. a. Maille M1h. b. Projection de M1h selon la direction [1 2 3 0].
que les autres mailles. Ici, la périodicité (2 ◊ 2) est clairement détruite par d’une part,
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la transition d’un atome d’azote Nad sur quatre d’un site hollow du réseau d’aluminium
et présentant trois liaisons avec les aluminium (H3) vers un site top de ce même réseau
(T4). La structure atomique de M1h est présentée sur les figures IV.J.a. et IV.J.b.
Conclusion
Les deux motifs ont aussi été retrouvés sur les surfaces reconstruites (2 ◊ 2)+3Al-H et
(2 ◊ 2)+Nad. Nous avons comparé les énergies provenant des deux calculs qui l’un, dé-
crit l’or déposé sur une surface non-reconstruite et présumerait une désorption totale des
atomes d’azote Nad issus de la reconstruction. L’autre décrit la conservation des atomes
d’azote Nad entre l’AlN et l’or. La maille reconstruite (2◊2)+Nad relaxée en présence d’or
et décrivant un triangle est nommée M1t, celle en présence d’un hexagone est nommée
M1h.
Les énergies des structures atomiques relaxées sont rassemblées







Le calcul des énergies libres de formation de U et M1 est e ectué avec
 GM1 = E[M1]≠ E[U]≠ 4E[N]. (IV.3)
Ce calcul montre un gain en énergie de 1,17 eV par atome d’or sur les mailles décrivant
l’or déposé sur la reconstruction (2◊ 2)+Nad par rapport à la maille non-reconstruite. Il
n’y a donc pas une franche désorption des atomes d’azote Nad. D’autre part, trois atomes
d’aluminium b≠Al changent de conformation et brisent la périodicité (2◊2) tant sur M1h
que sur M1t. Ceci explique la disparition des raies caractéristiques de la reconstruction
(2 ◊ 2) sur les clichés RHEED. Enfin, une comparaison des positions des atomes d’or
relaxées sur M1 et de celles sur U avec les images nc-AFM à basse température montre
qu’une relaxation des atomes d’or dans le plan est similaire à celle calculée dans la maille
M1. La présence d’azote entre l’or et la couche d’aluminium de terminaison de l’AlN est
donc indispensable à l’adhésion. Nous avons identifié la structure de la mono-couche d’or
sur l’AlN(0001) et à partir de celle-ci, nous pouvons traiter la densité électronique de ce
système pour tenter de comprendre le mécanisme d’adhésion de cette mono-couche.
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IV.3.3 Adhésion de Au/AlN(0001)
La symétrie p3 a pour conséquence un nombre plus important de sites accepteurs de
la surface d’AlN dans un triangle que dans l’autre. Le triangle vert contient trois atomes
d’aluminium accepteurs pour un atome d’azote donneur. Le triangle rouge contient trois
atomes d’azote donneurs pour un atome d’aluminium accepteur. Ce dernier est le seul
atome accepteur à rester dans sa conformation sp2 après relaxation (atome bleu clair sur
la figure IV.I.a.). Tous les autres atomes d’aluminium accepteurs se retrouvent dans un
état d’hybridation sp3 en interagissant avec des atomes d’or.
Au(i)  z (Å) q (|e|) longueur de liaison (Å)
ro
ug
e 1 0,53 ≠0,03 ≠
2 0,04 ≠0,09 ≠
3 ≠0,17 0,1 2,13 (Nad)
ve
rt
4 ≠0,68 ≠0,13 2,58 (Al), 2,2 (Nad)
5 ≠0,82 ≠0,48 2,61 (b-Al)
6 0,30 ≠0,05 ≠
7 0,79 ≠0,08 ≠
Table IV.2 Di érence de hauteur au plan moyen de la monocouche d’or  z et charges de
Bader q parmi les sept classes d’atomes d’or notées Au(i), i = 1, ..., 7.
Les sept groupes d’atomes d’or équivalents dans la maille sont notés Au(i) avec i =
1, .., 7. Les plus courtes distances inter-atomiques sont présentées sur le tableau IV.2 et
résultent de la formation de liaisons entre atomes d’or et atomes d’aluminium (b-Al)
dans la maille verte et azote Nad dans la maille rouge . La longueur de liaison Au-Al est
d’environ 2,6 Å et correspond bien aux écarts les plus élevés au plan moyen d’atomes
d’or.
Les charges de Bader calculées dans le volume des atomes d’or montrent que la mono-
couche d’or initialement neutre, se charge négativement lorsqu’elle est adsorbée par l’AlN.
En e et le tableau IV.2 montre que les atomes d’or Au(4) et Au(5) se chargent d’autant
plus négativement qu’ils sont proches des atomes d’aluminium dans la maille verte. Quant
à la maille rouge, les atomes d’or Au(3), plus proches des atomes d’azote Nad, se chargent
positivement.
Au regard de ces observations, nous avons évalué ce que devenait le critère de stabilité
électrostatique de l’AlN(0001) polaire en présence de la monocouche d’or. Le tableau IV.3
compare les charges de Bader et l’évaluation du critère électrostatique de stabilité entre
la reconstruction (2◊ 2)-Nad de l’AlN et celui de la même surface relaxée en présence de
la mono-couche.
Une charge de ≠0,11 |e| par atome d’or a été transférée de l’AlN vers l’or. Le critère
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AlN (2)-Nad Au / AlN
q˜B ‡S ‡S/‡thS q˜B ‡S ‡S/‡
th
S
Au ≠ ≠ ≠ ≠0,11 ≠0,144 24,4%
Nad ≠2,18 ≠0,545 92,1% ≠1,73 ≠0,577 97,4%
Al1 2,31 ≠ ≠ 2,33 ≠ ≠
N1 ≠2,35 ≠0,582 98,3% ≠2,34 ≠0,588 99,3%
Al2 2,36 ≠ ≠ 2,37 ≠ ≠
N2 ≠2,37 ≠0,589 99,5% ≠2,37 ≠0,590 99,6%
Table IV.3 Moyenne de la charge de Bader dans un plan q˜B, charge par unité de surface ‡S
en |e|/S et son rapport à la valeur théorique ‡S/‡thS
électrostatique initialement satisfait à 92,1% par l’atome Nad seul, l’est à 97,4% par la
monocouche d’or et l’atome Nad. La monocouche d’or a pour e et de satisfaire le critère
électrostatique pour une épaisseur de couche dipolaire plus petite que dans la reconstruc-
tion (2◊ 2)-Nad de l’AlN(0001).
Nous avons décrit le transfert de charge local ”n(r) entre l’or et l’AlN par soustraction
de la densité de charge de valence du systéme relaxé n(r) par la monocouche d’or séparée
du substrat d’AlN nAu(r) et le substrat d’AlN nAlN(r), tous deux gelés dans leurs position
relaxées.
”n(r) = n(r)≠ nAu(r)≠ nAlN(r). (IV.4)
Ceci peut aussi être réalisé avec la densité de charge totale (contribution électronique
de cœur et de valence). Nous avons séparé le transfert de charge vertical du transfert de
charge horizontal. Le transfert de charge vertical peut être quantifié par la di érence des





n(r) dS, ”n¯(z) = n¯(z)≠ n¯Au(z)≠ n¯AlN(z),
où S est la surface de la maille unité et les bornes de l’intégrale sont telles que n¯(zvac) =
n¯(0) = 0
La figure IV.K. montre le transfert de charge vertical calculé dans la maille rouge
et verte. Comme le montre les di érences de moyennes latérales, une accumulation de
charges électroniques est présente à l’interface entre l’or et les atomes d’aluminium, dans
le plan des azotes Nad. L’intégrale selon la direction polaire z des moyennes latérales
montre une di érence de ≠3|e| dans la maille verte et +3|e| dans la maille rouge.
La figure IV.L. est une carte des di érences de densités de charges  n(x, y) intégrées
en z à partir de z = 16 Å qui correspond au trait en pointillés sur la figure IV.L. jusqu’au
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Figure IV.K. Di érence de densité de charge. À gauche, des moyennes latérales totales (cœur
et valence). À droite, une vue selon la direction [1 1 2 0] des iso-densités à ±
0,05 |e|. Les valeurs négatives des di érences illustrent les déplétions de charges






Les déplétions de charges négatives apparaissent en bleu et sont principalement localisées
sur les atomes d’or (repérés par des croix blanches) et sur les atomes d’azote Nad. Les
accumulations d’électrons (en jaune) sont, quant à elles, localisées à hauteur des atomes
d’aluminium avec une plus forte contribution sur les atomes d’aluminium accepteurs dans
la maille verte. L’excès d’électrons entre les atomes d’aluminium et d’or a deux contribu-
tions :
— l’une provenant de la polarisation verticale des atomes d’or qui engendre une dé-
localisation de leur charge vers les atomes d’aluminium
— l’autre provenant d’un transfert de charge dans le plan qui apporte un excès d’en-
viron trois électrons dans le triangle vert et contribue à la charge des atomes d’or.
Des conclusions similaires de la première contribution ont déjà été observées expérimenta-
lement et par le calcul sur des clusters d’or sur MgO(111) polaire [6]. Ceci fut généralisé
au mécanisme d’adhésion de métaux de transition sur MgO(111) polaire [7, 8]. La se-
conde contribution est d’ordre monopolaire, où l’or participe faiblement à l’établissement
du critère de stabilisation électrostatique en accumulant une densité électronique supplé-
mentaire à l’interface isolant/métal.
Cependant, la symétrie et la réactivité particulière de la reconstruction non-stœchiométrique
(2◊ 2)-Nad provoque une répartition inhomogène du critère de stabilité. Dans le triangle
vert, le passage de tous les atomes b-Al sp2 vers l’hybridation sp3 est un phénomène qui
a lieu simultanément avec la polarisation des atomes d’or situés au dessus. Cette relaxa-
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Figure IV.L. Carte des di érences de densité de charge
tion verticale des atomes engendre le déplacement vertical du critère de stabilité. Dans le
triangle rouge, ce n’est plus le cas et l’or ne participe pas au critère de stabilité (charge
nulle en moyenne des atomes d’or dans le tableau IV.2), celui-ci reste le même que celui
de la reconstruction (2◊ 2)-Nad seule et l’atome b-Al reste dans sa configuration sp2.
IV.3.4 Structure électronique
Nous avons calculé la densité d’états projetée sur les bi-couches d’AlN avec la fonc-
tionnelle PBE pour dix bi-couches. Celle-ci est présentée sur la figure IV.M.a.
D’après la position de la maille en volume (rectangle bleu), le niveau de Fermi se
trouve proche du milieu du gap de l’AlN. Les états projetés sur l’or semblent former un
quasi-continuum et le niveau de Fermi croise un état de surface. Nous avons comparé ce
calcul avec un autre où nous avons utilisé la fonctionnelle HSE06 pour mieux décrire les
propriétés électroniques et plus précisément, les états de l’or dans le gap de l’AlN. Afin
de réduire l’important coût en ressource numérique dû à cette fonctionnelle hybride, nous
avons réduit le nombre de couches d’AlN à cinq. Le calcul de la densité d’états projetée
sur les bi-couches associé à la fonctionnelle HSE06 est présenté figure IV.M.b.. La maille
en volume identifiée est moins précise du fait de la réduction du nombre de couches d’AlN.
On peut voir que les états de l’or dans le gap ne forment plus un continuum mais sont
localisés. Le niveau de Fermi se trouve proche du milieu du gap et est fixé sur un état de
l’or.
La structure de bandes et la densité de charge projetée sur les bandes sont exposées




Figure IV.M. PDOS par bi-couches. En vert, la densité d’états projetée sur les atomes d’azote
Nad. En orange, la densité d’états projetée sur les atomes d’or a. Fonctionnelle
PBE b. Fonctionnelle HSE06.
Figure IV.N. Structure de bande et densité de charge projetée sur les bandes indiquées en
couleur. Calcul e ectué avec la fonctionnelle HSE06.
par les liaisons entre les atomes d’or et d’azote Nad. On remarque qu’il ne s’agit pas d’un
continuum mais d’une succession d’états localisés et très proches les uns des autres. Le
niveau de Fermi croise une bande dont la densité de charge se situe dans la demi-maille
rouge (en jaune). Celles situées dans la demi-maille verte sont plus basses en énergie (en
bleu et violet). Les états de l’or peuplent le haut de la bande de valence mais sont peu
dispersifs.
La figure IV.M.b. montre les densités d’états projetées sur les bi-couches d’AlN en
noir sur la couche d’azote Nad ainsi que sur l’or. La densité d’atomes d’or observée sur
les images nc-AFM est légèrement supérieure à celle correspondant à la maille DFT. La
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quantité de charge transférée de l’AlN vers l’or correspond au déplacement du niveau de
Fermi initialement libre (voir chapitre III) vers un état partiellement rempli de l’or. Cette
mono-couche d’or est donc métallique de par les états de surfaces qu’elle génère, mais
n’est pas un bon métal car la bande qui croise le niveau de Fermi est peu dispersive.
IV.4 Liens avec l’expérience
Les expérimentateurs du CEMES conduisent des expériences d’imagerie par micro-
scope à force atomique en mode non-contact couplé au mode de sonde de Kelvin (KPFM).
Une pointe dont l’apex est idéalement terminé par un seul atome est reliée à un bras de
levier, qui lui-même est excité par un matériau piezoélectrique. Cette excitation est telle
que la pointe vibre à sa fréquence de résonnance. Il est alors possible d’approcher la pointe
de la surface à une distance telle que l’on peut mesurer les forces locales entre la pointe et
la surface. Un jeu de boucles de régulation permet de réaliser des images topographiques
ainsi que des images de la force pointe-surface.
Le principe de la boucle KPFM dérive de la méthode de la sonde de Kelvin intro-
duite par Lord Kelvin en 1898 [9]. Celle-ci consiste à mesurer la di érence de potentiel de
contact (CPD) entre deux métaux. Les niveaux de Fermi de deux métaux de nature dif-
férente s’alignent lorsqu’ils sont connectés électriquement, ceci induit alors une di érence
de potentiel de contact VCPD comme illustré figure IV.O. En appliquant une tension UDC
= VCPD, on compense le potentiel de contact. Lorsque que la boucle KPFM est activée,
Figure IV.O. Fonctionnement de la sonde de Kelvin. Le potentiel de contact VCPD, issu du
contact électrique entre deux matériaux di érents, est compensé en appliquant
une tension UDC de même amplitude. EV est l’énergie du vide.  P et  E sont
les niveaux de Fermi de l’échantillon et de la pointe.
la compensation se fait en temps réel et on enregistre la valeur du UDC appliquée pour
chaque pixel de l’image. Une image typique de notre système est présentée figure IV.P.
Sur celle-ci, on remarque le contraste prononcé entre les îlots d’or et celui de l’AlN.
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Figure IV.P. Image nc-KPFM à température ambiante typique des îlots d’or sur AlN(0001).
Le potentiel de Kelvin sur les îlots d’or est –0,95 V tandis que celui sur l’AlN
est de –2,44 V.
Dans cette partie, nous avons tenté d’interpréter qualitativement les résultats expéri-
mentaux concernant les valeurs du potentiel de Kelvin mesurées en KPFM sur les îlots
d’or et entre les îlots où se trouve l’AlN.
IV.4.1 Travail de sortie
Dans le cadre du KPFM, le travail de sortie d’un matériau sous la pointe peut être
déduit du potentiel Kelvin [10]. Le travail de sortie peut être évalué selon l’approche
développée par le groupe de Baldereschi [11, 12, 13]. C’est l’énergie minimum qu’il faut
fournir à un électron pour l’extraire de la surface vers une distance infinie dans le vide.
Comme énoncé au chapitre I, cette énergie est prise comme la di érence entre l’énergie
potentielle locale prise dans le vide proche de la surface et l’énergie de Fermi EF
„ = Eel(zv)≠ EF .
Cette dernière est obtenue par le calcul DFT tandis que l’énergie du vide est déterminée
pour Eel(zv) avec zv tel que ˆEel(z)/ˆz = 0. Nous avons calculé les travaux de sortie
de Au/AlN(0001) ainsi que celui de la reconstruction (2 ◊ 2)Nad et de la reconstruction
hydrogénée (2 ◊ 2)Nad-H+Al-H. La figure IV.Q. montre la moyenne latérale Eel(z) et
macroscopique Eel(z) pour les trois systèmes.
Les résultats du calcul sont rassemblés dans le tableau IV.4.
Bien que ces valeurs soient qualitatives, on peut néanmoins obtenir les positions re-
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Figure IV.Q. Calcul des travaux de sortie. Le niveau du vide a été ramené à 0. En haut, la
reconstruction (2◊2)Nad. Au milieu, Au/AlN(0001). En bas, la reconstruction
(2◊ 2)Nad-H+Al-H. En noir, la moyenne latérale de l’énergie potentielle élec-
trostatique Eel(z). En rouge, la moyenne macroscopique de l’énergie potentielle
électrostatique Eel(z).
(2◊ 2)Nad Au/AlN (2◊ 2)Nad-H+Al-H
Eel(zv) 8,471 8,787 7,4
EF 2,878 3,539 1,373
„ 5,593 5,248 6,027
Table IV.4 Valeurs de l’énergie du vide Eel(zv) et du niveau de Fermi pour chaque système.
latives des travaux de sorties des deux reconstructions de l’AlN par rapport au système
Au/AlN. Nous pouvons comparer les di érences de travaux de sortie de nos calculs avec la
di érence de potentiel Kelvin mesurée expérimentalement  VCPD = V AuCPD≠V AlNCPD = 1, 49
V. Ces di érences peuvent être comparées aux di érences de travaux de sortie calculés
puisque la contribution de la pointe s’annule. On remarque que le travail de sortie calculé
pour la reconstruction (2 ◊ 2)Nad-H+Al-H est bien supérieur à celui de Au/AlN avec
 VCPD = ≠0.779 V. Comme discuté au chapitre III, le niveau de Fermi de cette recons-
truction est fixé sur le haut de la bande de valence. De plus, le signe de la di érence des
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travaux de sortie est opposé à celui trouvé expérimentalement. Le travail de sortie de
cette reconstruction est donc en complète contradiction avec les valeurs expérimentales,
il est peu probable qu’une phase hydrogénée existe entre les îlots d’or.
Dans le cas de la reconstruction (2◊ 2)Nad, la di érence des travaux de sortie donne
 VCPD = ≠0.345 V. Cette valeur est encore une fois opposée à celle trouvée expérimenta-
lement. En revanche, nous avons vu que le niveau de Fermi de cette reconstruction était
libre et sa position est sensible au dopage. Un taux de défauts ou d’impuretés jouant le
rôle de dopants de type n tel que le niveau de Fermi se déplace de 1,835 V vers la bande
de conduction permettrait de corroborer les résultats expérimentaux.
IV.5 Conclusion
Ce chapitre constitue la finalité de cette thèse concernant la réactivité de la reconstruc-
tion (2◊2)-Nad vis-à-vis du dépôt d’espèces métalliques comme le magnésium, l’argent et
l’or. Les deux premiers métaux ne correspondent pas aux attentes du projet PAMS dans
lequel s’inscrit cette thèse. En revanche, l’or permet la croissance 2d d’îlots métalliques
isolés d’une mono-couche d’épaisseur nécessaire à la connexion électrique avec le monde
macroscopique et correspond parfaitement à nos attentes technologiques.
Les dépôts de magnésium ou d’or induisent tous deux un transfert de charges signifi-
catif entre le métal et l’AlN(0001), cela a une conséquence sur la position des atomes en
surface et détruit la périodicité (2◊ 2) de l’AlN(0001) du fait des intéractions chimiques.
La charge disponible sur la reconstruction (2 ◊ 2)-Nad provient de la compensation de
la composante macroscopique du moment dipolaire de l’AlN(0001) et est donc intrinsè-
quement liée au caractère polaire du matériau. En e et, cette surface possède une charge
‡s = ≠‡4 (cf. chapitre I). Dans le cas de l’or, l’adhésion d’une telle mono-couche métal-
lique se fait principalement par des liaisons chimiques entre atomes d’or et d’aluminium
ainsi qu’entre atomes d’or et d’azote Nad. Ceci a pour e et de charger la mono-couche d’or
négativement de –0,11 |e| par atome. Une brisure de symétrie s’accompagnant d’un trans-
fert d’électrons horizontal a lieu, des atomes d’azote Nad vers les sites b≠Al où ceux-ci
forment des liaisons avec les atomes d’or.
Le point commun entre les trois métaux réside dans le passage d’un atome d’alumi-
nium b-Al qui se trouve en conformation sp2 vers une conformation sp3. Ce changement
de conformation s’accompagne d’un transfert d’électrons plus ou moins grand vers le voi-
sinage de cet atome. Les électrons transférés proviennent en partie des atomes d’azote
Nad voisins qui eux-même voient leur charge de Bader augmenter positivement, mais
ce phénomène aussi dépend de l’électronégativité de l’espèce déposée. Il s’agit donc d’un
mécanisme principalement d’origine chimique mais qui ne pourrait avoir lieu sans les élec-
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trons disponibles qu’o re la reconstruction (2 ◊ 2)-Nad et donc sans le caractère polaire
du matériau.
Les diagrammes de bandes de la reconstruction (2 ◊ 2)-Nad et celui présenté dans
ce chapitre constituent les situations extrèmes, sans or et complètement recouvert d’or.
Dans le premier cas, le niveau de Fermi est libre et celui-ci dépend de la quantité de
défaut (dopage) dans le matériau. Le cas d’un recouvrement total conduit à l’épinglage
du niveau de Fermi sur une bande de l’or se trouvant au milieu du gap. Enfin, les calculs
des di érences de travail de sortie  „ = „Au≠ „AlN ont été comparés avec les di érences
expérimentales. Le travail de sortie de Au/AlN est inférieur au travail de sortie de l’AlN.
Ce résultat serait en contradiction avec la di érence de travaux de sortie mesurée en
KPFM. Cependant, la prise en compte du dopage dans les calculs pourrait permettre une
meilleure comparaison avec l’expérience.
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Conclusion générale
Cette thèse a eu pour objectif initial l’étude de la réactivité de la surface d’AlN(0001)
au moyen de la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT). Bien que la question de la
compréhension de l’adhésion de métaux sur un isolant tel que l’AlN soit un des objectifs
du projet PAMS, la réactivité de cette surface n’a donc été testée, dans le cas de cette
thèse, que par trois métaux dont nous rappelons les résultats importants
— L’argent forme des clusters tri-dimensionnels et réagit peu avec la reconstruction
(2◊ 2)-Nad de l’AlN(0001) car un très faible transfert de charge entre le métal et
l’isolant a lieu. Il s’agit d’un mode de croissance de Volmer-Weber où l’interaction
Ag-Ag domine l’interaction Ag-AlN.
— Le magnésium forme une pré-couche dont la structure est désordonnée et di cile
à caractériser tant en DFT qu’expérimentalement. Le composé qui pourrait être
formé durant le dépôt est le nitrure de magnésium Mg3N2. Les couches situées
au dessus de la pré-couche sont constituées de magnésium pur. C’est un mode de
croissance réactif où l’interaction chimique Mg-AlN domine l’interaction Mg-Mg.
— Le cas de l’or peut être considéré comme une situation intermédiaire des deux
premiers cas. En e et, l’interaction Au-AlN est en compétition avec l’interaction
Au-Au ce qui permet d’éviter le mouillage de l’or sur la surface de l’échantillon et
d’obtenir des îlots isolés.
La croissance de métaux sur isolant épais est principalement tri-dimensionnelle. Nous
avons obtenu des îlots bi-dimensionnels d’or sur l’AlN(0001) et conclu que le mécanisme
d’adhésion était d’origine chimique. Il est à noter que l’aspect polaire de l’AlN contribue
à la formation de la reconstruction (2◊ 2)-Nad qui, elle-même fournit une charge de sur-
face ≠‡/4 ainsi qu’à la présence de sites donneurs et accepteurs. Ces conséquences de la
polarité de l’AlN donnent les ingrédients chimiques, la réactivité nécessaire à la croissance
bi-dimensionnelle de métaux.
Cette thèse a permis de créer un lien fort entre les expériences de croissance par épitaxie
par jet moléculaire et les calculs DFT. En e et, ces derniers ont permis l’établissement du
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diagramme de phase qui a permis de trouver les conditions de dépôt permettant la for-
mation d’une surface ordonnée. Ces conditions étant un flux d’aluminium de 10 nm.h≠1.
D’autre part, les observations expérimentales reproductibles montrent que la croissance
de l’or lorsque le dépôt a lieu juste après la croissance de l’AlN est bi-dimensionnelle et
que la croissance de l’or après un certains temps d’exposition au vide du dispositif expé-
rimental est tri-dimensionnelle. Ces observations ainsi que le fait de trouver une maille
DFT de l’or sur l’AlN réaliste uniquement sur la reconstruction (2 ◊ 2)-Nad indiquent
que cette reconstruction n’est accessible qu’un certain temps après la croissance de l’AlN.
Ceci montre encore une fois sa forte réactivité.
Comme nous l’avons déjà mentionné, le nitrure d’aluminium est un matériau pour lequel
peu d’études ont été réalisées contrairement au nitrure de gallium. Il est vrai que ce dernier
a connu d’importants débouchés de par ses propriétés opto-électroniques, et a permis le
développement de diodes électroluminescentes sur tout le spectre visible. L’AlN présente
également des propriétés électroniques intéressantes dont certaines ont été étudiées durant
cette thèse. Il faut relever l’intérêt que l’AlN suscite auprès des laboratoires de recherche
(CRHEA, CEA,...) et des industriels (OMMIC, III-V lab,...) des semi-conducteurs III-
V, pour la réalisation de jonctions de type AlN/GaN/AlN à destination de transistors
HEMT (High Electron Mobility Transistor) [1, 2, 3, 4]. Il reste néanmoins beaucoup à
entreprendre avec ce matériau. En e et, la réactivité chimique des surfaces d’AlN est très
peu connue et nous pouvons entrevoir de possibles sources d’intérêt. Ces surfaces étant
particulièrement réactives, en particulier la reconstruction de surface (2◊2)≠Nad, il serait
intéressant d’envisager le dépôt de molécules afin de former des films moléculaires minces
et ainsi de fonctionnaliser la surface. Cela permettrait par exemple de moduler le gap
de surface. Nous avons d’ores et déjà procédé à quelques tentatives de calculs DFT en
regardant la réactivité chimique de quelques groupes chimiques. Ces calculs encore très
préliminaires tendent à montrer que l’azote Nad permet des réactions de type attaque
nucléophile. Des e orts restent à poursuivre pour envisager l’adsorption de molécules de
plus grande taille qui présenteraient des caractéristiques de symétrie avec la structure de
la reconstruction de surface (2◊ 2)≠Nad en particulier.
On a vu que l’argent forme des agrégats, mais en continuant le dépôt on s’attend à
la formation d’une couche qui pourrait être favorable à l’auto-assemblage de molécules,
comme pour le cas d’une surface d’argent (111) [5]. L’influence d’un substrat comme l’AlN
devrait apporter des interactions longue portée de type van der Waals ou électrostatique
qui devraient modifier les propriétés d’assemblage par rapport à une surface standard.
Par ailleurs, la présence d’îlots d’or sur la surface d’AlN permet également d’envisager
134
l’adsorption de molécules sur ces îlots. Pour aller au delà du seul auto-assemblage éla-
boré sur une surface d’or [6], nous pourrions avantageusement tirer profit du caractère
métallique de cette interface pour utiliser une réaction de type Ullmann. Cette réaction
produit des composés originaux après la rupture d’une ou de liaisons C-halogène engen-
drée par le caractère catalytique de l’or [7]. De cette façon des nano-rubans conducteurs
pourraient être synthétisés [8] par exemple, pouvant jouer le rôle de nano-fils pour venir
connecter une molécule fonctionnelle. Le champ des molécules possibles est bien entendu
vaste puisque de telles molécules peuvent présenter des propriétés de spin intéressantes [9]
ou de type porte-logique [10].
Les expérimentateurs du CEMES ont pu conduire des expériences de charge des îlots
d’Au/AlN. À une certaine distance d’un îlot d’or, la pointe de l’AFM soumise à un pulse
en tension réalise un transfert de charge par e et tunnel vers l’îlot. Celui-ci peut être
chargé positivement ou négativement et cette charge reste localisée sur un îlot pendant
plusieurs heures. Ce travail de thèse a pu décrire la situaton d’équilibre de ces îlots et
peut être utilisé pour simuler la situation hors équilibre en présence de charge.
Les perspectives de ce travail de thèse sont donc nombreuses et nous pouvons raison-
nablement penser que le nitrure d’aluminium, associé à d’autres matériaux ou avec des
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Annexe A
Calcul de la constante de
Madelung
La maille wurtzite étant bien définie, nous pouvons nous servir de l’expression des












u2 + v2 + w2
, (A.2)
où (u, v, w) est un vecteur du réseau direct et qÕ signifie que le terme (0,0,0) n’est pas
considéré. Le problème bien connu réside en l’évaluation d’une somme de la forme (A.2)
qui n’est pas absolument convergente du fait de l’alternance de signes opposés dans les
cristaux ioniques. La méthode d’Ewald fait intervenir des sommes de fonctions erreur
à convergence rapide mais reste di cile à implémenter dans des géométries complexes.
Nous avons choisi la méthode multidimensionnelle applicable à tous types de cristaux
de Crandall et Buhler pour calculer cette somme [1, 2]. M représente la constante de
Madelung et ne dépend que de la géométrie du réseau. Cette somme d’inverse de racines
carrées peut subir certaines transformations pour obtenir des fonctions zêta multidimen-
sionnelles sur lesquelles elles sont absolument convergentes et une grande précision peut
être atteinte. Cette généralisation mène à une expression de la constante de Madelung
comme une somme de termes J (comme jellium)
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où P sont les termes polaires et les sommes qF et qG sont similaires à celles de M
évoquant des fonctions F et G qui garantissent une convergence rapide.
Un cristal de charges ponctuelles est défini par
— une matrice (3◊3) A telle qu’un site p du réseau est donné par p = Av où v œ Z3
est un vecteur du réseau direct. Le volume de la maille est detA et la matrice du
réseau réciproque est B = A≠T .
— un motif de m charges ponctuelles contenu dans chaque nœud du réseau. Ceux-ci
sont repérés par un ensemble de vecteurs d0, ...,dj , ...,dm≠1 tels que la position
d’une charge ponctuelle est donnée par p+ dj pour j = 0, 1, ...,m≠ 1.
— un ensemble de charges q0, ..., qj , ..., qm≠1 soumises à la condition de neutralité du
cristal (q qj = 0), ce qui mène à des sommes de Madelung finies.










|Av+ dk ≠ dj| , (A.4)
dont la somme peut être physiquement interprétée comme la densité d’énergie potentielle








|Av+ dk ≠ x| . (A.5)
Cette définition de M peut être soumise à un prolongement analytique dont la technique





|Av≠ x| , (A.6)
pour x ”= dk. Elle décrit le potentiel d’une charge +1 à chaque site Av qui n’est pas




|Av≠ x|s , (A.7)
converge pour des nombres complexes s dont la partie réelle est supérieure à 3 et a un





où | dénote le prolongement analytique, a une signification physique. Crandall et Buhler
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ont généralisé cette expression en fonctions zêta multidimensionnelles
ZA(s; c,d) =
ÿ Õ
vœZn exp(2ﬁic ·Av)|Av≠ d|
≠s, (A.9)
s étant une variable complexe et A une matrice n ◊ n. ZA converge vers une fonction
analytique pour Re(s) > n. Le cas unidimensionnel n = 1 se trouve être la fonction zêta
de Riemann ’(s) = 12Z(s; 0, 0). L’idée centrale de Crandall et Buhler fut de trouver une
fonction zêta comme la transformée de Mellin d’une fonction thêta de la forme
 A(t) =
ÿ Õ
vœZn exp(2ﬁic ·Av)f(t|Av≠ d|),
puis d’appliquer la sommation de Poisson à cette fonction thêta où t est un nombre réel
positif et f est une fonction à décroissance exponentielle telle que la somme converge
pour tout t. Dans ce contexte les fonctions f sont de type gaussien f(t) = exp(≠ﬁt2). La





avec x Ø 0 qui assure la convergence et l’existence de F . La transformée de Mellin de la








f(t)ts≠1dt = F (s, 0)ZA(s).







Le deuxième membre s’intègre facilement tandis que le premier nécessite un changement
de variable t en t≠1 et une sommation de Poisson sur  A afin d’obtenir une expression




vœZn exp(2ﬁic ·Av)|Av≠ d|
≠sF (s,⁄|Av≠ d|).
La première donne⁄ ⁄
0





s≠ n exp(2ﬁic · d)
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où la fonction g(|u|) = s nR f(|v|) exp(2ﬁiv · u) a été introduite pour alléger la notation.
— ”1 = 1 si d œ AZn et 0 sinon,
— ”2 = 1 si c œ BZn et 0 sinon,
interviennent dans les termes polaires où les intégrales ont été évaluées en utilisantsŒ
a t
≠s≠1dt = a≠s/s. Si G est la transformée de Mellin de g alors la formule générale
s’écrit
F (s, 0)ZA(s) = ≠f(0) exp(ﬁic · d)”1⁄
s
s
≠ g(0) detB”2 ⁄
s≠n
s≠ n exp(2ﬁic · d)
+
ÿ Õ
vœZn exp(2ﬁiAv · d)|Av≠ d|
≠sF (s,⁄|Av≠ d|)
+ detB exp(2ﬁic · d)ÿ ÕwœZn exp(≠2ﬁiBw · d)|Bw≠ c|≠(n≠s)
◊G(n≠ s,⁄≠1|Bw≠ c|). (A.10)
Application à une maille 3D
En vertu de l’équation (A.8), le cas physique est donné en prenant dans l’équation (A.10),
n = 3, c = 0 et s = 1. s étant fixé, pour simplifier, on prend F (1, x) = F (x) et
G(2, x) = G(x).











L’idée de Crandall et Buhler fut de choisir f telles que F et G soient évaluées ex-
plicitement en terme de fonctions élémentaires. Si f(x) = sech2(x), alors on obtient
F (x) = 1≠ tanh(x) et G(x) = ﬁxcosech(ﬁ2x).
La formule finale dans le cas tridimensionnel s’écrit














Cette dernière formule ne dépend que des paramètres cristallins A en entrée. Cela signifie
que la constante de Madelung dépend de la norme dans le cristal. Pour la structure
wurtzite, la norme dépend du paramètre interne u, la constante de Madelung dépend
alors elle aussi de u. Le paramètre ⁄ est lié à la vitesse de convergence des sommes.
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Empiriquement, ce paramètre est optimal pour
⁄ ¥ (detA)≠1/3
Pour la maille wurtzite, le moment dipolaire non nul subsistant dans la maille unité
dégrade la convergence. Une étude plus précise de ⁄ en fonction de v et w doit être faite
pour atteindre une certaine précision.
Cette formule appliquée à la maille NaCl, donne
MNaCl = ≠1.7475645946332461
à 12 décimales près pour v = w = (10, 10, 10) et ⁄ = (detA)≠1/3. Cette formule appliquée
à la maille wurtzite parfaite u = 3/8, donne
M3/8 = ≠1.6413216273539122
précise à 10 décimales près pour v = (40, 40, 40) et w = (10, 10, 10). u n’influençant
pas la convergence on en déduit les constantes de Madelung des semi-conducteurs III-V
cristallisant dans le système wurtzite.
u c/a Mu
AlN 0.3821 1.601 -1.6854627686
GaN 0.3771 1.627 -1.6495359709
InN 0.380 1.612 -1.6701672807
Table A.1 Paramètres de maille expérimentaux pour AlN, GaN et InN wurtzite [3] et
constante de Madelung.
Application à un plan infini d’épaisseur finie
Le cas n = 2, c = 0 correspond à une géométrie plane infinie d’épaisseur finie dans
laquelle les sommes peuvent converger dans le plan perpendiculaire à la direction polaire.
Une étude peut donc être réalisée en fonction de l’épaisseur du système. Cette géométrie
peut être vue comme un film mince dont on fait varier l’épaisseur.
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Si on choisit f(t) = g(t) = exp(≠ﬁt2), les fonctions F et G sont égales à
F (x) = G(x) =
⁄ Œ
x


















Dans la structure NaCl, l’évolution de la constante de Madelung en fonction du nombre
de couches atteint 98% de sa valeur en volume pour une épaisseur de 20 couches environ.
La convergence des sommes est atteinte pour un paramètre ⁄ = (detA)≠1 constant. La
figure A.A.a. montre l’évolution de la constante de Madelung 2D vers la constante de
Madelung 3D de la structure rocksalt. La constante de Madelung 2D pour un système
polaire ayant la structure wurtzite n’est pas bien définie puisqu’elle dépend du nombre de
plans mis en jeu. Dans cette méthode de sommation, une renormalisation du paramètre ⁄
est nécessaire en fonction du nombre de plans pris en compte pour que la somme converge
en chaque plan. Nous avons déterminé empiriquement une loi pour ⁄
⁄ = 1detA
N
(N + 1) .
Cette renormalisation a pour e et d’augmenter la contribution liée à l’espace direct dans
le calcul, nous avons donc fixé un grand nombre de mailles élémentaires pour la somme
dans l’espace direct 150◊ 150.
a. b.
Figure A.A. a. Maille NaCl. b. Maille wurtzite c/a =

8/3, u = 3/8
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Deux mailles équivalentes représentées figure A.A.b. ont été testées pour le calcul.
L’une possède un dipôle correspondant à 5qc/8 (en noir) et l’autre à qc/8 (en vert) avec q
la charge ionique dans le cristal. La convergence vers 98% de la valeur 3D est atteinte pour
une vingtaine de bi-couches pour la première et pour cinq bi-couches pour la seconde. La
constante de Madelung 2D M2Dw dépend du choix de la maille et n’a donc aucun sens ici.
Néanmoins, il semble que s’il existe une maille polaire telle qu’il soit possible d’obtenir
une maille dépourvue de moment dipolaire dans le bulk, les sommes convergent vers
une valeur réaliste de la constante de Madelung 2D. Comme la maille wurtzite n’est pas
centro-symétrique, il n’existe pas de découpage de la maille tel qu’elle soit neutre et ait
un moment dipolaire nul.
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Annexe B
Étude d’un complexe de
Ru(dbm)2 sur Au(111)
B.1 Introduction
Si beaucoup de molécules organiques ayant une structure plane existent, très peu de
complexes de coordination plans ou organométalliques plans ont vu le jour. Les complexes
les plus couramment étudiés sont les porphyrines et les phtalocyanines avec un journal
associé à leurs synthèses : Jounal of Porphyrins and Phtalocyanines. Ces molécules sont
souvent complexées avec un métal de transition et sont étudiées pour leur propriétés
magnétiques. En e et, les chercheurs utilisent ces molécules sur des surfaces métalliques en
particulier pour tenter de trouver des signatures de l’e et Kondo causé par une impureté
magnétique. Les résultats présentés dans cette annexe ouvrent de nouvelles perspectives
vers l’électronique moléculaire où la synthèse de fils moléculaires et d’auto-assemblages
moléculaires sont des domaines de recherche importants.
Des expériences de microscopie à e et tunnel (STM) combinées à la microscopie à
force atomique (AFM) révèlent l’existence d’un complexe de ruthénium acquérant une
géométrie plane une fois stabilisée sur Au(111). La surface Au(111) est reconstruite 22◊Ô
3, reconstruction connue sous le nom de herringbone [4]. Les complexes de ruthénium
synthétisés en solution ont une structure octaédrique, le complexe de ruthénium plan
étudié dans cette annexe n’existe pas à l’état gazeux ou en solution. Le complexe de départ
est formé par un atome de ruthénium, de deux ligands dibenzoyleméthanates (dbm) et
d’un ligand acétylacétonate bromé (acac-Br). Comme chaque ligand porte une charge ≠1,
la molécule neutre est Ru(dbm)2-acac-Br. Elle est déposée à température ambiante et lors
de l’interaction avec la surface, le ligand acac-Br se détache de la molécule pour donner
Ru(dbm)2+acac+Br. La figure B.A.a. est une image STM d’une molécule de Ru(dbm)2
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a. b.
Figure B.A. Images STM. a. Molécule unique en présence de deux bromes. b. Îlot formé sur
un croisement de la reconstruction de l’or (111) et plusieurs espèces sur un bord
de marche.
plane. Des espèces identifiées comme des atomes de brome sont présentes autour de cette
molécule. La figure B.A.b. montre un auto-assemblage de ces molécules et d’atomes de
brome sous forme d’un îlot. Un bord de marche situé à droite de l’image STM présente
des espèces de natures di érentes parmi lesquelles les ligands acac issus de la molécule
initiale peuvent se trouver.
Ce travail répond à une demande en calculs afin d’interpréter les résultats expéri-
mentaux puisque ce complexe de ruthénium plan n’a jamais été observé auparavant. La
principale motivation est la compréhension du comportement de cette molécule sur la
surface de référence qu’est Au(111). Par la suite, cette molécule peut être bromée et être
déposée sur le système Au/AlN afin d’envisager la réalisation de la réaction de Ullmann
sur un métal tel que l’or. De plus, les atomes de brome sont souvent présents sur des sur-
faces métalliques sur lesquelles la réaction de Ullmann a été e ectuée. Nous allons tenter
d’expliciter le rôle qu’ils peuvent jouer dans la stabilisation de ces molécules.
B.2 Étude préliminaire : Ru(dbm)3
L’or
Pour cette étude, le choix de la fonctionnelle s’est porté sur la prise en compte des in-
teractions de van der Waals entre la molécule et l’or. Nous avons utilisé la fonctionnelle
optB86b-vdw [5, 6] qui contient un terme non-local et rend compte des e ets de disper-
sion. Il est important de prendre en compte l’intéraction de van der Waals pour décrire
correctement les distances entre la molécule et la surface d’or. Cependant, cette fonction-
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nelle présente une importante limitation, elle ne peut pas être utilisée pour des calculs
polarisés en spin. Les calculs ont été e ectués avec VASP 5. Le paramètre de maille de
l’or en volume a été fixé à 4,121 Å selon la méthode décrite dans le chapitre I, ce qui
représente 1% d’écart avec la valeur expérimentale qui est 4,08 Å.
La surface d’or contient quatre plans atomiques de 56 atomes orientés selon la direction
(111) du réseau cubique à faces centrées (fcc), et sur lesquels les deux plans inférieurs ont
été gelés dans leurs positions en volume. La coupure en énergie cinétique est fixée à
Ecut = 400 eV et 2◊ 1◊ 1 points k sont utilisés. Lors de l’optimisation des coordonnées,
seuls les deux plans supérieurs ainsi que la molécule sont autorisés à relaxer, le critère de
convergence pour les relaxations est fixé à 10≠2 eV.Å≠1.
Ru(dbm)3 et Ru(dbm)2
Étant donné que Ru(dbm)2 n’existe pas en solution, nous avons e ectué des calculs utili-
sant la théorie de la fonctionnelle de la densité sur la molécule Ru(dbm)3 qui, elle, a été
caractérisée expérimentalement. Elle est formée par un atome de ruthénium et de trois
ligands dibenzoyleméthanates. Le gap entre la plus haute orbitale occupée (HOMO) et
la plus basse orbitale inoccupée (LUMO) est Eg = 1, 615 eV et ses paramètres cristallo-
graphiques sont connus [7]. Le but de cette étude préliminaire est de trouver les meilleurs
paramètres pour décrire l’atome de ruthénium. Le gap HOMO-LUMO est grandement in-
fluencé par le ruthénium, or les fonctionnelles comme la fonctionnelle PBE sous-estiment
ce gap en DFT. Afin de retrouver ce gap, nous avons donc introduit une correction de
Hubbard [8] à la fonctionnelle et agissant sur les orbitales d du ruthénium. Cette mé-
thode, bien que principalement utilisée dans des oxydes isolants comme l’oxyde de nickel
(NiO), donne de bons résultats sur les molécules sur surface [9]. Cette correction est fixée
à U ≠ J = 6, 5 eV empiriquement pour atteindre un gap HOMO-LUMO de 1,593 eV
en bon accord avec la valeur mesurée expérimentalement. Nous avons comparé les fonc-
tionnelles optB86b-vdw et optB86b-vdw+U aux données expérimentales. La coupure en
énergie cinétique est volontairement fixée à 400 eV pour être en accord avec les calculs
sur surface qui auront cette valeur de Ecut. Pour tous les calculs, le paramètre ‡ est fixé
à 0,05.
Géométries
Les molécules Ru(dbm)3 et Ru(dbm)2 sont centrées dans une boite cubique de para-
mètre a = 30 Å. Dans le cas de Ru(dbm)3, l’atome de ruthénium est en conformation
octaédrique Oh (figure B.B.a.). Pour Ru(dbm)2, le ruthénium est en conformation plane
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D2h 1. La molécule Ru(dbm)2 présente deux plans de symétrie confondus avec les axes x
a. b.
Figure B.B. a. Ru(dbm)3 en symétrie octaédrique Oh. b. Ru(dbm)2 en symétrie D2h. Les
cercles bleus dénotent les atomes de carbone en position “ dits méthynes.
et y.
En toute rigueur, le calcul de Ru(dbm)3 doit être polarisé en spin, car le spin de la
molécule est S = 1/2. Nous n’en avons pas tenu compte pour ce calcul préliminaire. Le
tableau B.1 compare les gaps HOMO-LUMO, les longueurs de liaisons Ru-O ainsi que
les angles dans la sphère de coordination de l’atome de ruthénium pour les fonctionnelles
optB86b-vdw et optB86b-vdw+U, aux valeurs expérimentales.
B.2.1 PDOS
Dans cette partie, nous comparons les densités d’états projetées sur les orbitales d de
l’atome de ruthénium et sur les orbitales p du ligand. L’un des objectifs est de retrouver
qualitativement les niveaux d’énergies correspondant à la théorie du champ cristallin pour
un atome de ruthénium en conformation Oh pour Ru(dbm)3 et D2h pour Ru(dbm)2.
Ru(dbm)3
Avec la fonctionnelle optB86b-vdw seule, le niveau t2g constitue la HOMO et se divise
en deux orbitales avec des contributions dxz et dyz majoritaires car la conformation n’est
pas parfaitement octaédrique. La LUMO est caractéristique du ligand et plus précisément
des orbitales p. Le niveau eg est lui aussi divisé en des contributions dxy et dz2 . Le groupe
1. L’appellation plan carré pour cette molécule est un abus de langage. La conformation plan carré
possède une symétrie D4h.
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exp [7] optB86b-vdw optB86b-vdw+U
Eg (eV) 1,615 1,478 1,593
Ru≠O1 1,995 1,984 1,994
Ru≠O2 2,005 2,005 2,046
Ru≠O3 2,019 1,997 2,026
Ru≠O4 2,029 1,982 2,007
Ru≠O5 2,010 1,982 2,030
Ru≠O6 2,008 1,986 2,009
ÈRu≠OÍ 2,006 1,989 2,018
O1 ≠ Ru≠O2 92,9 92,4 91,7
O1 ≠ Ru≠O3 89,0 89,3 89,3
O1 ≠ Ru≠O4 177,7 176,8 178,3
O1 ≠ Ru≠O5 86,6 89,4 90,1
O1 ≠ Ru≠O6 88,9 91,4 91,9
O2 ≠ Ru≠O3 91,1 90,9 90,3
O2 ≠ Ru≠O4 89,3 90,4 89,8
O2 ≠ Ru≠O5 177,8 176,9 177,6
O2 ≠ Ru≠O6 90,1 87,9 88,1
O3 ≠ Ru≠O4 91,5 92,2 90,0
O3 ≠ Ru≠O5 86,7 86,6 88,2
O3 ≠ Ru≠O6 177,5 178,6 177,9
O4 ≠ Ru≠O5 91,2 87,8 88,3
O4 ≠ Ru≠O6 90,6 87,2 88,8
O5 ≠ Ru≠O6 92,0 94,6 93,5
Table B.1 Comparaison des longueurs de liaisons Ru-O et des angles O-Ru-O calculés avec
optB86b-vdw et optB86b-vdw+U avec l’expérience.
de symétrie est donc bien reproduit, cependant le gap HOMO-LUMO est sous-estimé et
vaut 1,478 eV.
Lorsque l’on ajoute une correction de Hubbard correspondant à U ≠ J = 6, 5 eV, le
gap HOMO-LUMO de 1,593 eV est plus proche de l’expérience. Le niveau t2g est alors
dominé par les orbitales dx2≠y2 et la contribution des orbitales dyz est déplacée plus loin
en énergie.
Ru(dbm)2
Lorsqu’il n’y a pas de correction de Hubbard, l’orbitale HOMO est centrée sur le mé-
tal. Les orbitales b3g et b1g sont divisées conformément au groupe de symétrie, la b1g
étant la plus haute car elle est orientée selon x (dxz) qui est du côté du ligand. Il en est
de même pour dx2≠y2 . La LUMO est encore constituée des orbitales pz du ligand. En
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a. b.
Figure B.C. Densités d’états projetées sur les orbitales d de l’atome de ruthénium et sur les
orbitales p du ligand (pL). En haut, le calcul est e ectué sans correction de
Hubbard. En bas, la correction est activée. a. Symétrie Oh b. Symétrie D2h. Les
orbitales pz sont en traits pleins, les px et py en pointillés.
revanche, la correction de Hubbard implique que les orbitales frontières présentent des
contributions du métal dans la HOMO et dans la LUMO, ce qui n’est pas le cas en sans
correction où la LUMO est purement p..
En conclusion, la correction de Hubbard est nécessaire pour décrire la molécule Ru(dbm)3
dans sa conformation octaédrique. En l’absence de données expérimentales pour la mo-
lécule Ru(dbm)2, nous conserverons, dans ce qui suit, la même valeur U ≠ J = 6, 5 eV
trouvée pour la molécule Ru(dbm)3. Aussi, nous présenterons systématiquement la fonc-
tionnelle optB86b-vdw avec et sans correction de Hubbard.
B.3 Ru(dbm)2 sur Au(111)
Cette section présente les données expérimentales qui ont servi à orienter les calculs.
Aussi, nous nous sommes intéressés au rôle des atomes de brome dans la formation de
l’îlot. Des expériences menées par STM portant sur le dépôt d’atomes de brome sur la
surface d’Au(111) (22◊Ô3) ont montré que les atomes de brome s’auto-assemblent pour
former une structure organisée qui détruit la reconstruction de l’or à partir d’un taux de
recouvrement de ≥ 1/3 ML 2 [10]. Ce résultat indique une forte interaction entre atomes
de bromes et Au(111).
Pour commencer, l’image grand champ présentée figure B.D.a. nous a permis de dé-
terminer l’orientation préférentielle d’une molécule par rapport à la surface de l’or. L’îlot,
2. ML : mono-couche
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a. b.
Figure B.D. a. Tracé de l’orientation des molécules par rapport à la reconstruction herring-
bone de l’or(111). b. Structure de la reconstruction herringbone de l’or (111).
composé de 6 molécules et de 22 atomes de brome, est localisé sur une région majori-
tairement fcc au croisement de trois zones de la reconstruction herringbone respectant
la symétrie 3 de l’or (111) (figure B.D.a.). L’orientation de la herringbone est montrée
figure B.D.b. De cette dernière, on en déduit que les molécules sont orientées selon les
directions {1 2 3 0}. Cette première observation sert de point de départ pour les calculs.
B.3.1 Interprétation des images
Nous présentons à présent les principaux résultats expérimentaux qui vont permettre
d’identifier les sites d’adsorption préférentiels des molécules de Ru(dbm)2 dans l’îlot.
Résultats en nc-AFM
Les mesures nc-AFM couplées au STM sont réalisées à basse température (4K) et dans le
mode hauteur constante. Les courbes  f(V ) présentées figure B.E. forment des paraboles
inversées dont le sommet correspond à la tension pour laquelle les forces électrostatiques
entre la pointe et l’échantillon sont minimisées. La tension correspondant au maximum
de la courbe noire mesurée sur l’or sert de référence pour l’imagerie ainsi que pour les
courbes  f(z). Les mesures prises sur le ligand (parabole verte) et sur les atomes de
ruthénium (paraboles rouge et bleue), montrent un décalage des sommets des paraboles
vers les tensions plus basses. Cela signifie que les centres des molécules sont globalement
chargés positivement. En revanche, les maxima des paraboles pris aux centres des molé-
cules (cercles bleu et rouge) sont très peu décalés les uns par rapport aux autres. Cela
signifie qu’elles ont le même état de charge. La figure B.E. montre une image nc-AFM de
la force entre la pointe et les objets situés en dessous. On peut voir que les trois molécules
153
ANNEXE B. ÉTUDE D’UN COMPLEXE DE RU(DBM)2 SUR AU(111)
situées aux sommets de l’îlot (A) ont une réponse di érente des molécules intermédiaires
(B). Les molécules (A) présentent une plus forte interaction entre la pointe et l’atome de
ruthénium. On peut voir sur les courbes  f(z) mesurées sur les centres des molécules (A)
Figure B.E. Image nc-AFM à hauteur constante à gauche. Au centre, courbes du décalage
en fréquence  f(z) mesurées en dessous des centres des molécules A et B. À
droite, spectres  f(V ) pris aux points indiqués sur l’image nc-AFM.
qu’il s’agit d’une interaction dominée par les forces de van der Waals. Pour les molécules
intermédiaires (B), seules les contributions électrostatiques et éventuellement de van der
Waals longue portée sont présentes ce qui montre que le centre des molécules aux sommets
(A) se trouve environ 0,6 Å plus haut que le centre des molécules intermédiaires (B). Il
est à noter que la mesure de cet écart est sujet à une erreur due à la correction de plan
inhérente à la méthode utilisée (hauteur constante).
Résultats en STM
En STM, il est possible de voir des atomes de brome situés entre les molécules. Ceux-ci
a. b. c.
Figure B.F. a. Image STM. b. Cartographie dI/dV à 1,5 V. c. Cartographie dI/dV à 2 V.
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respectent une symétrie d’ordre trois, tout comme les molécules. Une image STM de l’îlot
est donnée figure B.F.a. Nous avons aussi réalisé des cartes de dI/dV à plusieurs tensions.
Nous avons remarqué que dans les états vides i.e. les tensions positives, la même signature
spectrale est présente à deux tensions di érentes et sur des molécules di érentes. L’une à
1,5 V est portée par les molécules intermédiaires (figure B.F.b.), l’autre à 2 V est portée
par les molécules sommets (figure B.F.c.). Dans la suite, nous nommons cette signature
bi-lobe.
B.3.2 Calculs sur surface
Grâce aux informations apportées par les résultats expérimentaux, nous avons tenté
de trouver le site d’adsorption qui donne la plus basse énergie. Nous avons optimisé les
géométries de la molécule telles que l’atome de ruthénium soit placé sur quatre types de
sites : top, bridge, hcp et fcc de Au(111). La molécule Ru(dbm)2 relaxe sans contrainte
vers le site bridge lorsqu’elle est initialement placée en site hollow. En revanche, lorsqu’elle
est placée en top, celle-ci y reste après optimisation. Pour calculer l’énergie de la molécule
en site hcp et fcc, une contrainte selon x et y a été nécessaire. D’après le tableau B.2, la
site optB86b-vdw+U optB86b-vdw
 E (eV) dRu≠Au (Å)  E (eV) dRu≠Au (Å)
top 0,000 2,771 (2,851) 0,000 2,657 (2,785)
hcp 0,295 2,588 (2,591) 0,235 2,397 (2,404)
fcc 0,205 2,576 (2,578) 0,188 2,359 (2,368)
bridge 0,156 2,615 (2,610) 0,071 2,450 (2,467)
Table B.2 Écarts sur l’énergie totale par rapport au site le plus stable (top) à di érents
sites d’adsorption de Ru(dbm)2 et distances entre l’atome de ruthénium et l’(les)
atome(s) d’or le(s) plus proche(s). La valeur entre parenthèses est la distance entre
le ruthénium et le plan moyen d’atomes d’or.
molécule est la plus stable lorsque l’atome de ruthénium est situé en site top. L’énergie
du site bridge est plus basse que celle trouvée sur les sites hollow. Nous avons représenté
l’adsorption de Ru(dbm)2 sur ces deux sites en figure B.G.a. Pour tous les sites d’adsorp-
tion, l’alignement de l’axe y de la molécule selon la direction [1 2 3 0] de la surface diminue
la symétrie du système total au seul plan (1 0 1 0) commun à la molécule et à la surface.
Dans le cas du site top, la distance entre l’or et les atomes de carbone en position “ est
2,545 Å. Celle-ci est inférieure à la distance Ru-Au de 0,112 Å. La molécule reste dans
une conformation quasi-plane à l’exception de deux atomes de carbone dont la position
sur la surface coïncide de même avec un site top. En plus de l’interaction des phényles et
de l’atome de ruthénium, cette contribution supplémentaire pourrait expliquer l’énergie
155
ANNEXE B. ÉTUDE D’UN COMPLEXE DE RU(DBM)2 SUR AU(111)
a. b.
Figure B.G. Calculs e ectués avec la fonctionnelle optB86b-vdw. a. Ru(dbm)2 en site top en
haut et en site bridge en bas. b. Densités d’états projetées sur les orbitales d de
l’atome de ruthénium et sur les orbitales p des atomes d’oxygène. Les pz sont
en traits pleins, les px et py en pointillés.
plus basse sur le site top.
En bas de la figure B.G.a. se trouve Ru(dbm)2 adsorbée en site bridge. On remarque
que la conformation plan carrée initiale du complexe Ru-O4 est détruite pour une confor-
mation proche de la pyramide à base carrée. Ce changement de conformation peut être
dû aux intéractions de van der Waals entre le ruthénium et la surface. Les atomes de
carbone en position “ ne coïncident plus avec des sites top de l’or et se retrouvent dans
le même plan que les groupes phényles.
La figure B.G.b. présente Ru(dbm)2 en position fcc en haut et hcp en bas. Même si
le site fcc est préférentiel, la conformation du complexe Ru-O4 reste di érente de celle
d’une molécule en site top. L’écart maximal trouvé entre les hauteurs des atomes de
ruthénium issus des molécules en site top et les autres est de 0,273 Å avec correction
de Hubbard et de 0,426 Å 3 sans correction. Ces valeurs sont de l’ordre de grandeur des
mesures expérimentales prises avec la correction de plan (0,6-0,8 Å).
PDOS
Nous nous sommes intéressés aux di érentes contributions du ligand et de l’atome de
ruthénium dans le spectre en énergie pour la molécule Ru(dbm)2 adsorbée en di érents
3. Mesures prises entre les sites top et fcc.
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sites. Le calcul des densités d’états projetées sur les atomes du ligand et sur l’atome
de ruthénium sont présentés figures B.H.b. et B.H.d. sans correction de Hubbard et fi-
gures B.H.a. et B.H.c. avec correction de Hubbard.
a. b.
c. d.
Figure B.H. Densités d’états projetées sur les orbitales d de l’atome de ruthénium et sur
les orbitales p des atomes d’oxygène. Les projections sur les orbitales pz sont
en traits pleins, les px et py en pointillés. a. et c. Avec Hubbard b. et d. Sans
Hubbard.
En l’absence de correction de Hubbard, le dernier état occupé est de nature métal.
Toutes les projections sur les orbitales d ont une densité d’états piquée à l’exception de
l’orbitale dz2 . En présence de la correction de Hubbard, les orbitales d du ruthénium
ayant une composante selon z sont étalées dans le spectre. Ceci reflète l’interaction de
la molécule avec les états électroniques de l’or, essentiellement les états 6s. Seules les
orbitales planes dx2≠y2 et dxy sont bien localisées en énergie.
Les densités d’états pour le site top montrent un décalage de l’orbitale dxy vers les
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énergies positives par rapport à la même orbitale en site bridge, fcc ou hcp. Ce décalage
vaut 0,16 eV entre les sites top et bridge lorsque la correction de Hubbard est appliquée,
et 0,25 eV en l’absence de correction de Hubbard. On peut qualitativement comparer ces
observations avec les décalages spectraux observés en STM et en déduire que les molécules
situées aux sommets de l’îlot sont placées sur des sites top (voir figure B.F.c.) et que celles
aux positions intermédiaires qui ont une signature spectrale plus basse en énergie (voir
figure B.F.b.) sont soit en site bridge, soit en site fcc ou soit en site hcp. Ce décalage
est observé pour les deux fonctionnelles, c’est donc un phénomène qui dépend fortement,
mais pas nécessairement seulement, du site d’adsorption. La valeur du décalage spectral
est supérieure en STM, ceci peut être un e et dû à la présence d’atomes de brome ainsi
que des autres molécules.
B.3.3 E et des atomes de bromes
Pour connaître l’e et des atomes de brome sur les molécules, nous avons commencé
par calculer les écarts sur l’énergie totale des atomes de brome au dessus des sites de la
surface Au(111). Ces calculs ont été e ectués avec la même fonctionnelle optB86b-vdw.
Le tableau B.3 montre que le site énergétiquement le plus favorable est le site hollow fcc
dont l’écart en énergie avec le site hcp est négligeable. Ils correspondent de même avec les
plus courtes distances Br-Au. Le site le moins stable est le site top. Nous allons à présent
site  E (eV) dBr≠Au (Å) q (|e|)
top 0,219 2,50 -0,3
hcp 0,002 2,15 -0,28
fcc 0,000 2,12 -0,27
bridge 0,037 2,21 -0,27
Table B.3 Écarts en énergie totale à di érents sites d’adsorption d’un atome de brome sur
Au(111), distances Au-Br et charge de Bader sur l’atome de brome.
choisir un système Ru(dbm)2+nBr avec n le nombre d’atomes de brome situés au plus
proche des observations expérimentales.
Observations expérimentales
Nous avons vu que les molécules adsorbées sur un site top du réseau de Au(111) étaient
plus basses en énergie que si elles étaient adsorbées sur les autres sites. L’image AFM
enregistrée sur une molécule unique est présentée figure B.I.a. Cette molécule présente
une signature en  f similaire à celle observée sur les molécules aux sommets de l’îlot
(figure B.E.). De même, la signature spectroscopique bi-lobe montrée figure B.I.b. est
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a. b. c.
Figure B.I. a. Image nc-AFM d’une molécule unique. b. Cartographie dI/dV d’une molécule
unique à V = 2, 1 V. c. Image STM d’une molécule unique.
mesurée à 2,1 V, ce qui est très proche de celle observée pour les molécules situées aux
sommets de l’îlot figure B.F.c. Nous avons montré par le calcul que ce bi-lobe, aux en-
virons de 2 V, correspond à une molécule en site top. La molécule unique pourrait donc
elle aussi se trouver en site top.
Enfin, la signature en STM des molécules aux sommets de l’îlot est similaire à celle
de la molécule unique, elles présentent une tâche sombre plus prononcée (figures B.I.c.
et B.F.c.). De par ces observations, nous pouvons e ectuer des calculs sur une molécule
en site top en présence de n atomes de brome et dont l’axe principal est orienté selon la
direction [1 2 3 0].
Modèle de l’îlot
De manière générale, la hauteur des atomes de brome est inférieure à celle des molé-
cules, ces dernières sont alors positionnées plus hautes que les atomes de brome. Ceci
explique partiellement le fait qu’on ne voit pas les atomes de brome en nc-AFM. En re-
vanche, on peut voir les atomes de ruthénium en nc-AFM qui sont, comme les ligands,
positionnés plus haut que les atomes de brome. Nous avons reconstitué un îlot théorique
composé de six molécules de Ru(dbm)2 et de vingt-deux atomes de brome. Nous sommes
partis de l’observation précédente, à savoir que les molécules en sommet d’îlot sont en
site top. Nous avons aussi mesuré les positions relatives des centres des molécules et des
atomes de brome sur les images STM. Nous nous sommes servis de ces distances pour
positionner les molécules internes ainsi que les atomes de brome entre eux. Le positionne-
ment le plus cohérent avec l’expérience montre que les molécules intermédiaires sont en
site bridge. Ceci est arbitraire car la précision de la mesure est de l’ordre de grandeur de
la plus petite distance entre un site bridge et fcc ou hcp à savoir 0,83 Å.
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Figure B.J.
Sur le modèle de l’îlot présenté figure B.J., on remarque que très peu d’atomes de
brome sont en site top qui est le site le moins énergétiquement favorable, certains proches
de ces sites peuvent être fortement contraints par trois molécules et trois atomes de
brome. L’accord entre les molécules et l’image est correct pour les atomes de brome et
les molécules placées au centre de l’îlot, il devient moins bon pour les molécules externes.
Ceci est dû à l’écart existant entre la position d’un site donné sur une surface d’or (111)
non reconstruite et sur la reconstruction herringbone de l’or [4].
Calculs
L’image STM en figure B.I.c. suggère que deux atomes de brome issus du ligand acac
sont adsorbés au voisinage de la molécule. L’un selon l’axe x de la molécule, l’autre selon
son axe y. Nous avons ajouté deux atomes de brome au précédent calcul en site top, le
résultat de l’optimisation des positions atomiques est donné figure B.K.a.
Pour avoir une comparaison, nous avons augmenté le nombre d’atomes de brome à
sept d’un côté de la molécule afin de voir leur influence. Le résultat de l’optimisation est
présenté figure B.K.b.
n (Br) optB86b-vdw+U (Å) optB86b-vdw (Å) q (|e|)
0 2,771 (2,851) 2,657 (2,785) +0,382 (+1,011)
2 2,770 (2,855) 2,664 (2,816) +0,422 (+1,015)
7 2,778 (2,888) 2,663 (2,841) +0.450 (+1,019)
Table B.4 Distances minimales entre Ru et Au et distances au plan moyen d’or entre paren-
thèses avec et sans correction de Hubbard. Charges de Bader q sur la molécule et
sur le ruthénium entre parenthèses.
Le tableau B.4 montre les distances Ru-Au lorsque le système est en présence et en
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a.
b.
Figure B.K. Vues du dessus (à gauche) et selon la direction [1 2 3 0] (à droite) de la maille
DFT. a. Ru(dbm)2/Au en présence de deux atomes de brome.b. Ru(dbm)2/Au
en présence de sept atomes de brome.
l’absence d’atomes de brome. On remarque que la présence d’atomes de brome n’influe pas
sur la distance Ru-Au. En revanche, la molécule voit sa charge augmenter positivement
avec le nombre d’atomes de brome adjacents. Cette augmentation se ressent faiblement
sur le centre de la molécule, la présence d’atomes de brome induit une déplétion en
électrons sur les ligands. Les densités d’états projetées sur les atomes du ligand, l’atome
de ruthénium et les atomes de brome des molécules en présence de deux atomes de brome
et de sept atomes de brome sont présentées figures B.L.a. et B.L.b. Les projections sur
les orbitales p des atomes de brome (traits pleins magenta) sont similaires avec et sans
correction de Hubbard. Elles apparaissent majoritairement dans les états occupés et sont
étalées sur un grand domaine en énergie.
L’influence de ces atomes est donc négligeable sur une molécule unique. On ne peut
pas émettre d’autres conclusions par la méthode de la théorie de la fonctionnelle de la
densité. En e et, l’influence des autres molécules pourrait aussi jouer un rôle mais la
simulation de ces dernières nécéssiterait des ressources trop importantes en calcul.
B.3.4 Conclusion
L’analyse des images STM, des cartographies dI/dV ainsi que des mesures en nc-AFM
d’une molécule unique de Ru(dbm)2 et d’un îlot de six de ces molécules ont permis la
réalisation de structures atomiques d’entrées correctes pour mener des calculs DFT. Ces
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a. b.
Figure B.L. Densités d’états projetées selon l’atome de ruthénium, les atomes du ligand et
les orbitales p des atomes de brome (magenta). a. Avec correction de Hubbard
b. Sans correction de Hubbard.
calculs répondent à un besoin de compréhension de la structure atypique plan carré pour
un complexe de ruthénium et de sa structure électronique.
Nous avons considéré que les molécules sont orientées selon la direction [1 2 3 0] d’un
réseau d’or non reconstruit fcc. Nous avons vu que le site d’adsorption préférentiel de
Ru(dbm)2 sur une surface d’or Au(111) est le site top. Les calculs sur les autres sites
révèlent un décalage des orbitales dxy de l’atome du ruthénium aussi observé sur les
cartographies dI/dV . Les structures atomiques des molécules relaxées sur la surface d’or
montrent que l’atome de ruthénium est en coordination plan carré si la molécule est en
site top et en une coordination plus proche de la pyramide base carrée lorsqu’elle est en
site bridge, fcc ou hcp. Ce décalage structural à la conformation plan carré s’accompagne
alors d’un décalage spectral des orbitales ayant une composante planaire et dans les états
vides.
Les molécules dans l’îlot subissent l’environnement des autres molécules mais aussi
l’influence des atomes de brome. En e et, ces derniers sont fortement adsorbés et chargés
négativement sur la surface [10]. De plus, aucune molécule sans atomes de brome adjacents
n’a été observée, ce qui indique que leur présence pourrait être nécessaire à la stabilisation
des complexes chargée. Comme les molécules déposées sont chargées positivement, les
atomes de brome pourraient jouer le rôle de contre-ion pour les complexes de ruthénium
et rétablir la neutralité d’un tel îlot. La structure du complexe Ru-O4 est très sensible au
site d’adsorption. Ces derniers pourraient être imposés par les atomes de brome et par
les molécules voisines.
Un calcul classique du champ électrique prenant en compte les charges images dues au
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métal montre que la résultante de ce champ est inéquivalente sur les centres des molécules
aux sommets par rapport aux centres des molécules intermédiaires. La résultante sur
les centre des molécules sommets est deux fois plus faible que la résultante aux centres
des molécules intermédiaires. L’e et de ce champ pourrait contribuer au décalage en
énergie entre les deux types de molécules dans l’îlot. Ce travail d’analyse est en cours de
réalisation.
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E´tude the´orique de la re´activite´ de la reconstruction (2⇥ 2) de l’AlN(0001)
L’utilisation de syste`mes mole´culaires individuels pouvant jouer le roˆle de composants avec des fonctions
e´lectroniques ou logiques requiert des interfaces parfaitement controˆle´es. Plus pre´cise´ment, le support sur lequel
ces syste`mes sont de´pose´s et les e´lectrodes me´talliques qui permettent de contacter une mole´cule individuelle,
sont des interfaces qui ne´cessitent un soin d’e´laboration particulier. La croissance d’ˆılots bidimensionnels (2d)
de me´taux sur un isolant monocristallin permet de ge´ne´rer des nano-plots 2d pouvant servir de re´servoirs
d’e´lectrons en minimisant les courants de fuite en surface. Ainsi, il apparaˆıt capital de bien comprendre les
modes de croissance des syste`mes me´tal/isolant qui sont a` l’heure actuelle mal connus. Ce travail de the`se
s’attache a` de´crire et a` expliquer la croissance de di↵e´rents me´taux sur la surface de l’AlN(0001) polaire, qui est
un compose´ nitrure a` grand gap, par des calculs base´s sur la the´orie de la fonctionnelle de la densite´ (DFT). Dans
un premier temps, une description approfondie des di↵e´rentes surfaces du nitrure d’aluminium est pre´sente´e.
Des calculs DFT ont permis de rationaliser les reconstructions en fonction des conditions expe´rimentales. La
reconstruction (2 ⇥ 2)-Nad est discute´e, puisqu’elle a e´te´ observe´e en microscopie a` force atomique. Dans un
deuxie`me temps, le cas du de´poˆt d’atomes d’or est aborde´ en connexion avec des re´sultats expe´rimentaux.
Les calculs DFT donnent un aperc¸u des me´canismes qui conduisent a` la stabilisation d’ˆılots 2d sur l’AlN.
L’adsorption d’or s’accompagne, d’une part, d’un transfert de charge vertical provenant du substrat d’AlN, ce
qui satisfait au crite`re de stabilite´ e´lectrostatique pour un mate´riau polaire et, deuxie`mement, par des transferts
de charges horizontaux relie´s aux proprie´te´s acido-basiques locales de la reconstruction (2⇥ 2)-Nad. Enfin, des
calculs e↵ectue´s sur deux autres me´taux, le magne´sium et l’argent, sont expose´s. Ces re´sultats ouvrent la voie
a` de nouvelles strate´gies utilisant des substrats polaires pour de´velopper des monocouches me´talliques sur des
substrats isolants.
Mots-cle´s : e´lectronique mole´culaire, DFT, nitrure, AlN, mate´riau polaire, interface me´tal/isolant, Bader.
Theoretical study of the reactivity of the (2⇥ 2) reconstruction of AlN(0001)
The use of individual molecular systems that can act as components with electronic or logical functions requires
perfectly controlled interfaces. More precisely, the support on which these systems are deposited and the metal
electrodes that allow to contact an individual molecule, are interfaces that require special care in preparation.
The growth of two-dimensional (2d) islands of metals on a monocrystalline insulator allows to generate 2d
nano-pads that can be used as electron reservoirs by minimizing surface leakage currents. Thus, it is essential
to understand the growth modes of metal/insulating systems which are at present poorly known. This work
aims at describing and explaining the growth of di↵erent metals on the surface of the polar AlN (0001), which
is a large gap nitride compound, by calculations based on density functional theory (DFT). In a first step,
a detailed description of the various surfaces of the aluminum nitride is presented. DFT calculations permit
to rationalize the reconstructions according to the experimental conditions. The (2⇥ 2)-Nad reconstruction is
discussed, since it was observed by atomic force microscopy. In a second step, the case of the deposit of gold
atoms is tackled in connection with experimental results. DFT calculations give an overview of the mechanisms
that lead to the stabilization of 2d islands on AlN. The adsorption of gold is accompanied, on the one hand,
by a vertical charge transfer from the AlN substrate, which satisfies the electrostatic stability criterion for a
polar material and, on the other hand, by horizontal charge transfers related to the local acid-base properties
of the (2 ⇥ 2)-Nad reconstruction. Finally, calculations made on two other metals, magnesium and silver, are
exposed. These results open the way to new strategies using polar substrates to develop metallic monolayers
on insulating substrates.
Keywords: molecular electronics, DFT, nitride, AlN, polar material, metal/insulator interface, Bader.
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